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Chapitre1
Introduction générale
1.1 L’explosion des "nanos"
Les développements technologiques de ces dernières années permettent aujourd’hui d’observer et demanipuler des objets de plus en plus petits. Lorsqu’au moins une des dimensions des objets en
question est comprise entre 1 et 100 nm, le nom de "nano-objets" leur est alors donné. Et, par extension,
le préfixe "nano" est associé à de nombreux termes en rapport avec ces "nano-structures". Ces nano-
objets attirent naturellement l’attention d’un grand nombre d’équipes de chercheurs dans le monde.
En effet, leur petite taille permet non seulement des réalisations jusqu’alors impossibles mais aussi, elle
oblige la prise en compte des effets quantiques et autres lois physiques spécifiques à ces dimensions très
réduites. La technologie trouve donc un intérêt dans cette "révolution nano" qui offre une multitude de
perspectives parfois dignes de la science-fiction, et elle devient alors la nanotechnologie. La science, elle,
devient la nanoscience et s’intéresse de près à ces nano-objets surtout pour les propriétés physiques
qu’ils permettent de mettre en évidence.
1.1.1 Quelques exemples d’applications envisageables :
Du point de vue technologique, les applications possibles de ces nano-objets sont très nombreuses
et surtout, appartiennent à des domaines très variés.
Un des secteurs les plus demandeurs de miniaturisation et qui vient tout de suite à l’esprit est la
micro-électronique. La course à la réduction des tailles y est omniprésente et l’on pourait même dire
qu’elle en constitue le noyau. Il a souvent été fait des prédictions sur l’évolution des microprocesseurs à
base de transistors [1] et cette industrie a constamment focalisé ses efforts à miniaturiser ces derniers,
afin d’augmenter leur fréquence d’une part et d’en intégrer toujours plus au sein d’un processeur
dont la taille n’a que très peu varié d’autre part. L’augmentation du nombre de transistors intégrés
par unité de surface dépassant même parfois les prédictions faites quelques années auparavant [2, 3].
Aujourd’hui les tailles de gravure des processeurs atteignent des dimensions de l’ordre de 45 nm, ce
qui fait une augmentation du nombre de transistors sur une puce d’un facteur 1000 en l’espace des 20
dernières années environ. Le principe de fonctionnement des processeurs, lui, n’a que peu évolué et le
gain de puissance de calcul vient surtout de l’augmentation du nombre de transistors, rendue possible
par la diminution extrême de la taille de ces derniers et c’est là que les nano-objets peuvent s’avérer
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utiles. En effet, réduire les tailles permet d’augmenter les performances globales de tous ces circuits
électroniques. Plus précisément par exemple, un oxyde de grille plus fin va permettre d’augmenter le
contrôle sur le canal d’un transistor ; ou des gravures plus fines vont diminuer la consommation et la
chaleur dissipée, qui sont deux aspects envers lesquels beaucoup d’efforts sont faits aujourd’hui. Des
alternatives à l’électronique "classique" sont cependant étudiées comme, par exemple, l’électronique
moléculaire [4], et ce même si un tel changement radical dans la conception des circuits électroniques
risque de se faire doucement, surtout à cause du coût qu’il pourrait représenter pour l’industrie de la
micro électronique.
Mais les applications possibles des nano-objets ne se limitent pas à ce secteur, loin s’en faut. Un
des secteurs les plus prometteurs est peut-être celui de l’interface entre la physique, la biologie et la
médecine ou la chimie [5, 6, 7, 8], avec tous les dispositifs imaginables allant de capteurs dont les
surfaces spécifiques seront décuplées par rapport aux dispositifs actuels [9] jusqu’à des nano-vecteurs
capables d’aller délivrer une substance sélectivement dans un organisme [10, 11] (un très récent exemple
dans la recherche sur la thérapie contre le cancer est donné dans [12]), en passant par l’utilisation de
nanotubes de carbones pour stocker de l’hydrogène [13] dans le cadre du développement des énergies
nouvelles.
On retrouve aussi les "nanos" dans des domaines plus proches de notre quotidien comme le do-
maine des textiles qui développe l’utilisation des nano-objets [14, 15] pour modeler les propriétés des
vêtements, pour ajouter des fonctionnalités au sein même des textiles ou pour rendre les tissus "intel-
ligents". Par exemple, des "nano-capsules" intégrées dans les fibres pourraient libérer des substances
au fur et à mesure du temps ou en fonction des conditions extérieures. Des nano-objets intégrés dans
les fibres pourraient aussi en modifier les propriétés, et ce éventuellement de différentes manières en
fonction de l’humidité, ou de la température.
Le domaine des cosmétiques fournit un autre exemple de commercialisation de produits contenant
déjà des "nanos". Certaines crèmes intègrent en effet des nano-particules leur conférant des propriétés
bien précises comme la brillance, modifiant leur viscosité ou encore jouant sur leurs couleurs [16].
1.1.2 Quelques exemples de phénomènes physiques observables en nanoscience :
Le développement des nanotechnologies permet aussi à la science de manipuler, étudier, observer
et comprendre des choses à une échelle très réduite. Ainsi, les nanosciences mettent aujourd’hui en
lumière des effets physiques parfois prévus par la théorie mais observables uniquement à très petite
échelle. Par exemple, les nanotubes de carbone [17], qui ont été découverts il y a plusieurs années
maintenant, permettent de réaliser de nombreuses expériences mettant en jeu des effets quantiques
[18]. On peut aussi citer le transport quantique [19], les effets de blocage de Coulomb [20] ou encore
les transitions Métal/Isolant [21].
1.1.3 Risques et principe de précaution :
Il est naturel ensuite de se poser des questions quant aux risques nouveaux liés aux développements
de ces nano-matériaux et de leurs applications. Pour donner un exemple, la nocivité des fibres d’amiante
a été découverte alors qu’elle avait déjà été utilisée en grande quantité. De par leur petite taille, les
nano-objets pourraient bien avoir le même genre de propriétés et s’avérer tout aussi nocifs (voir plus
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nocifs même) en cas d’inhalation. Et les risques ne s’arrêtent pas à l’inhalation ou l’ingestion car, du
fait de leur très petite taille, ils peuvent passer à travers de nombreuses membranes habituellement
étanches.
Quelques groupes se sont penchés sur ces problèmes, notamment au niveau de l’éthique [22, 23]
mais assez peu d’efforts sont consacrés à la prévention des risques nouveaux, ou même simplement
à leur identification, par rapport à l’essor du domaine. Le manque de communication sur la ques-
tion des précautions prises par les entreprises et les laboratoires travaillant sur les nanotechnologies
peut provoquer la méfiance, voire l’hostilité des populations. C’est notamment le cas à Grenoble ou
des associations "anti-nanos" rassemblent de nombreux habitants, le plus souvent seulement inquiets,
parfois plus agressifs. Ce type d’évolution où l’on "guérit" plutôt que de "prévenir" dénoncé par ces
associations a déjà souvent entraîné des dommages importants. Par exemple dans le cas de l’amiante
ou dans l’utilisation des rayons X sans que les mesures de protection suffisantes pour les personnels
ne soient mises en œuvre.
Il semblerait donc raisonnable de s’intéresser à la question des risques potentiels de ces nouvelles
nanotechnologies rapidement et plus sérieusement qu’aujourd’hui. Commencer par identifier les risques
potentiels, puis étudier leur réelle dangerosité et les mesures nécessaires le cas échéant paraît une bonne
ligne de conduite. Bien sûr, il ne faut pas non plus sombrer dans la psychose, imaginer les pires dangers
venant des nanotechnologies et les proscrire totalement.
Comme souvent, les nanosciences peuvent s’avérer être des sources de risques importants en fonc-
tion des applications qu’on leur donne mais risquent fort aussi de fournir des outils révolutionnaires
pour de nombreuses utilisations bénéfiques, ne serait-ce que dans le domaine médical.
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1.2 Nanostructures 1D
E n attendant de pouvoir créer des nano-robots capables de s’auto-répliquer, comme certains l’en-visagent et d’autres le craignent, les scientifiques tentent plutôt pour l’instant d’élaborer des
"briques de base" de différentes formes dans des matériaux variables de manière reproductible et
contrôlée. Ils cherchent ensuite à étudier les propriétés spécifiques à la petite taille de leurs "nano-
briques".
1.2.1 Généralités sur les nanostructures 1D
La forme la plus simple possible est certainement la nano-structure 0D, c’est-à-dire de taille
très réduite dans les trois dimensions de l’espace. Dans cette catégorie on peut trouver les "boites
quantiques" [24, 25] ou les nano-particules. La deuxième catégorie d’objet est évidement les structures
1D, c’est-à-dire de taille très réduite dans seulement deux directions de l’espace. Cette notion est
bien évidemment relative, et dépend du contexte de l’étude. D’une manière générale, pour l’étude
d’une propriété donnée ayant une longueur caractéristique donnée, une nanostructure 1D aura deux
dimensions comparables ou inférieures à cette longueur caractéristique. Cette catégorie contient des
objets utilisant de nombreux matériaux et ayant de nombreuses applications possibles [26] et nous
citerons ici les nanotubes de carbone et les nanofils, surtout semi-conducteurs.
1.2.2 Les nanotubes de carbone
L’origine des nanotubes de carbone est relativement complexe puisqu’ils ont toujours été syn-
thétisé les premières fois par accident. Pour ce qui est purement de leur origine, l’article de Marc
Monthioux et Vladimir Kuznetsov [27] est très complet. De manière générale, les nanotubes de car-
bone constituent aujourd’hui l’un des domaines de recherche les plus répandus dans le monde. Ils sont
presque systématiquement l’exemple parfait utilisé pour illustrer les nanotechnologies et sont à la base
de projets dignes de la science-fiction. Tout cela vient probablement de leur découverte relativement
précoce comparée aux autres produits directement issus des nanotechnologies. De plus, leurs propriétés
(mécaniques en particulier) les destinent à des usages très variés. Nous pouvons dire aujourd’hui qu’ils
sont complètement intégrés à des objets de la vie courante puisqu’on peut en trouver dans les écrans
plats [28] ou bientôt dans les disques durs [29] par exemple.
1.2.3 Les nanofils
Les nanofils constituent un sujet de recherche très voisin mais plus récent. La différence géo-
métrique majeure étant que les nanofils sont pleins, alors que les nanotubes sont creux. De plus, ils
peuvent être fait de matériaux bien plus divers que les nanotubes qui sont presque toujours en carbone
(Il en existe aussi, par exemple, en Nitrure de Bohr). On trouve en particulier des nanofils de tous les
semi-conducteurs ou métaux les plus courants.
Élaboration
Sans rentrer dans les détails, deux approches principales sont possibles pour fabriquer des nanofils.
L’approche par gravure, tenant plutôt des techniques dites "top-down", dans laquelle le matériau
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constituant les nanofils est taillé de manière filiforme. Et l’approche par croissance, plutôt classée
dans les techniques dites "bottom-up", dans laquelle le matériau constituant les nanofils est directement
déposé à la forme voulue. On fait en quelque sorte croitre les nanofils.
Pour l’élaboration de ce genre de structures, outre les techniques de lithographie-gravure de la
micro-électronique, les méthodes dites "template", c’est-à-dire utilisant un moule, sont assez répandues.
L’alumine nanoporeuse, à laquelle le chapitre 2 est consacré, est un de ces moules, souvent utilisée
pour déposer des matériaux dans les pores et les voir alors prendre des formes de nanofils.
Propriétés
Les propriétés des nanofils sont très variables en fonction du matériau qui les constitue. Cependant,
le point commun à tous les matériaux est la forme et la taille qu’ont ces nanostructures.
Leur forme (filaire) peut les destiner à la conduction. Il parait tout à fait logique d’utiliser un
fil pour conduire du courant. L’intérêt dans ce domaine vient alors de leur diamètre très réduit. Les
propriétés de conduction d’un nanofil sont ainsi modifiées. Grossièrement, le rapport surface/volume
étant très grand, les interactions des porteurs avec la surface ne peuvent plus être négligées comme
dans le cas d’un fil plus gros. Dans les semi-conducteurs par exemple, le diagramme de bandes du
matériau est modifié du fait du diamètre réduit et donc la physique est différente.
Mais ce rapport surface/volume important, qui est à la base de beaucoup de propriétés des nano-
structures en général, permet d’autres applications. Par exemple, dans le domaine des capteurs, les
nanofils offrent des perspectives très intéressantes. En effet, leur surface peut servir de récepteur et
leur forme permet une intégration aisée dans un dispositif électrique. La grande surface permettra
d’obtenir des sensibilités très importantes, un grand rapport surface/volume allant toujours de paire
avec une sensibilité élevée dans ce domaine.
5
1.3 Notre objectif
1.3.1 L’objet de l’étude
Étant donné le nombre de nanostructures existantes et en cours d’étude, nous avons décidé
de nous focaliser sur les nanofils de silicium élaborés par croissance CVD/VLS (Chemical Vapour
Deposition/Vapour-Liquid-Solid) et plus particulièrement de nous intéresser à la problématique de
leur localisation et de la maitrise de leur direction de croissance, sachant que ces deux aspects sont
étroitement liés.
Le choix des nanofils semi-conducteurs se justifie par le nombre de leur applications possibles, dont
quelques exemples ont été donnés ci-dessus, tant pour les nanosciences que pour les nanotechnologies.
En ce qui concerne le matériau, le silicium est peut-être l’un des plus connus au monde (scientifiquement
et techniquement) à cause de son utilisation dans l’industrie de la micro-électronique, et donc de l’étude
presque exhaustive de ses propriétés surtout à petite échelle, étude rendue possible grâce aux moyens
financiers importants dont dispose cette industrie. Il a également un faible coût de production car
il forme environ 28 % de l’écroce terrestre. Pour ces raisons, le silicium se révèle être un excellent
candidat pour réaliser des nanofils semi-conducteurs.
1.3.2 Le procédé envisagé
Notre but étant de réaliser des nanofils de silicium en contrôlant leur positionnement et leur di-
rection de croissance, nous avons choisi d’utiliser l’alumine nanoporeuse et la méthode dite "template".
Cette méthode consiste à utiliser une matrice, ici l’alumine nanoporeuse, servant de moule à la fabri-
cation de nos nanofils. En réalité, l’alumine sert à déterminer les emplacements des catalyseurs et donc
les emplacements de croissance de nos nanofils dans un premier temps puis à guider leur croissance
dans un second temps et elle ne sert donc pas vraiment de moule au sens strict du terme.
L’alumine nanoporeuse a été très largement étudiée au cours des années passées et sera décrite
en détails dans le chapitre 2 de ce manuscrit mais le choix de l’utiliser peut déjà se justifier par ses
propriétés morphologiques, électriques ainsi que chimiques, par son faible coût et sa relative facilité de
fabrication et par le fait qu’elle était déjà bien documentée justement. De nombreuses contributions en
détaillent les propriétés et les méthodes de fabrication [30, 31, 32]. Il est même possible d’en acheter,
mais notre choix a été de développer un procédé pour pouvoir en fabriquer au laboratoire.
Nous présenterons dans le chapitre 3 les différentes études effectuées sur les catalyseurs et nous
verrons quelles solutions sont les plus intéressantes pour nos besoins. Dans ce domaine, les méthodes
que nous avons étudiées sont assez variées et étaient bien connues pour la plupart (dépôt d’or par
évaporation [33], utilisation de colloïdes [34], oxydo-réduction [35]). Nous verrons cependant que nous
nous sommes inspirés de ces méthodes pour mettre au point des procédés plus originaux et plus adaptés
à nos besoins (comme par exemple l’électromigration des colloïdes).
Enfin, le chapitre 4 sera dédié à l’étude de la croissance des nanofils ainsi qu’à l’analyse de cer-
taines de leurs propriétés. Nous présenterons et comparerons des résultats obtenus sur des nanofils
crûs sur silicium massif et d’autres crûs dans l’alumine. Ce domaine est en plein développement et
de nombreuses contributions voient le jour chaque année. Certains aspects de la croissance sont rela-
tivement bien compris mais ce n’est pas le cas de tous. L’originalité de notre approche consistera à
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faire croitre les nanofils dans un milieu confiné, même si quelques équipes travaillent aussi sur le sujet
[36, 37, 38]. En ce qui concerne les propriétés des nanofils résultants, là encore, elles sont étudiées par
de nombreuses équipes [39]. Nous avons surtout obtenus des résultats intéressants et nouveaux en ce
qui concerne les propriétés structurales.
Sauf indication contraire, nous avons réalisé les photos MEB (Microscopie Électronique à Balayage)
présentées sur un microscope Zeiss Ultra 55 équipé d’une colonne Gemini permettant l’utilisation de
tensions de 100 V à 30 kV (résolution nominale de 1 nm à 15 kV) et équipé d’un détecteur d’électrons
rétrodiffusés pour le contraste chimique (voir [40] pour plus d’informations)
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Chapitre2
L’alumine
2.1 Présentation générale de l’alumine nanoporeuse
L’alumine nanoporeuse a été étudiée pour la première fois par Keller et al. [30] en 1953 qui ont observésa structure particulièrement régulière. En effet, lors de la formation d’alumine par oxydation
électrochimique de l’aluminium dans des conditions appropriées, on observe la formation de pores
parfaitement cylindriques et pouvant être organisés dans le plan perpendiculaire à l’axe de ces pores
en un réseau hexagonal de type "nid d’abeilles". Les mécanismes d’oxydation de l’aluminium par les
différents acides utilisables pour arriver à ce type de structures ont été étudiés et modélisés [41, 31] pour
comprendre d’où venait cette structure particulière et comment mieux la contrôler. Plus récemment,
l’alumine nanoporeuse a beaucoup attiré l’intérêt pour son utilisation comme "template" dans de
nombreuses réalisations surtout à cause de la très petite taille de ses pores combinée à son faible coût
de fabrication. La réalisation de l’alumine est maintenant bien connue et parfaitement contrôlée et
Masuda et al. ont montré à de nombreuses reprises leur maitrise de la fabrication de l’alumine ainsi
que des exemples d’applications utilisant cette propriété de "template" [42, 43, 44, 45].
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2.2 Pourquoi l’alumine ?
2.2.1 Nos besoins et les réponses apportées par l’alumine nanoporeuse
Pour localiser et guider la croissance des nanofils de silicium, nous avons choisi d’utiliser la méthode
"template", c’est-à-dire utiliser une matrice comme masque ou moule. Afin de comprendre le choix
de l’alumine pour ce "template", il convient de comprendre nos besoins. Le problème présente deux
aspects : localiser les nanofils, et pour cela il faut localiser les catalyseurs qui serviront à la croissance
et guider la croissance des fils dans une direction contrôlée, évitant ainsi de les laisser pousser dans la
direction naturelle de croissance des nanofils de silicium (souvent la direction <111> du silicium). En
fonction de l’utilisation envisagée pour les échantillons, la densité de fils obtenue sera aussi un critère.
De plus, il faut évidement une technique la moins couteuse et la plus facile à mettre en œuvre possible.
Il est aussi intéressant de garder à l’esprit les applications possibles des nanofils de silicium qui
vont, elles aussi, apporter leur lot d’impératifs. Par exemple, supposons que l’on veuille utiliser ces
nanofils dans des dispositifs intégrés dans des composants micro-électroniques (Le choix du silicium
comme matériau est particulièrement adapté à ce genre de perspective). Pour ce genre d’applications,
certains matériaux vont être interdits (l’or par exemple à cause de sa très grande mobilité dans le
silicium et donc des contaminations qu’il peut provoquer) et la fabrication ne devra pas inclure des
étapes trop longues à trop haute température pour ne pas détériorer les autres composants. Dans la
même idée, les matériaux devront résister aux nettoyages standards du silicium.
L’alumine nanoporeuse apparait ainsi comme un bon candidat. En effet, comme nous allons le
voir dans la suite de ce chapitre, ses caractéristiques structurales sont assez largement contrôlables en
faisant varier les conditions de fabrication. Cela va s’avérer particulièrement intéressant pour adapter
la morphologie des pores à la taille exacte des nanofils désirés. De plus, il est possible de fabriquer
l’alumine nanoporeuse directement sur du silicium. L’alumine répond aux besoins de localisation ainsi
qu’à celui de guidage de la direction de croissance des fils. L’alumine étant un matériau relativement
bien résistant mécaniquement, elle apporte une tenue mécanique nécessaire aux nanofils, surtout quand
ceux-ci atteignent des diamètres très petits (inférieurs à 10 nm). Enfin, l’alumine étant un isolant
électrique, elle permet d’envisager des applications électriques aux nanofils qui seront ainsi isolés les
uns des autres par les parois des pores. Pour avoir une idée de ce qu’il est possible d’obtenir, la
figure 2.1 montre des images en Microscopie Électronique à Balayage (MEB) d’alumine nanoporeuse
de Yanagishi et al. [46]
Fig. 2.1: Exemples d’images MEB d’alumine nanoporeuse obtenue par Masuda et al. [46]
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2.3 Réalisation et propriétés structurales de l’alumine
Le procédé de fabrication de l’alumine utilisé se décompose en trois étapes principales : le dépôtd’une couche d’aluminium sur le substrat de silicium, l’oxydation électrochimique de cette couche
d’aluminium en alumine, et enfin une étape de recuit pour améliorer les propriétés de l’alumine ainsi
que son adhérence sur le substrat. Ce procédé est présenté figure 2.2.
Fig. 2.2: Schéma des étapes de formation de l’alumine nanoporeuse sur silicium. Le dépôt d’alumi-
nium et son traitement thermique éventuel sont détaillés au paragraphe 2.3.1, l’étape de formation
de l’alumine au paragraphe 2.3.2 et le recuit final au paragraphe 2.3.5.
2.3.1 Dépôt d’aluminum
Pour obtenir une alumine nanoporeuse de bonne qualité après l’étape d’oxydation anodique, le
dépôt d’aluminium doit pouvoir atteindre des épaisseurs assez importantes (de l’ordre de quelques
microns) et présenter une surface la moins rugueuse possible (des variations d’épaisseur de quelques
dizaines de nanomètres sont tolérables si elles ne sont pas trop rapides).
Procédé
Les substrats de silicium d’orientation <100> ou <111> sont préalablement nettoyés par la pro-
cédure présentée figure 2.3. Nous avons testé deux méthodes différentes : un dépôt par évaporation
à l’aide d’un canon à électrons et un dépôt par pulvérisation. Le dépôt a lieu dans un bâti sous vide
pour l’évaporation et dans un plasma pour la pulvérisation. Le substrat a pu être chauffé in situ à
différentes températures dans le cas de l’évaporation.
Fig. 2.3: Schéma des étapes de nettoyage des substrats de silicium.
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Caractéristiques morphologiques
Des images MEB de la surface des échantillons venant des différents essais par pulvérisation [47]
sont présentées dans la figure 2.4. Le paramètre qui varie ici est la puissance utilisée pour créer
le plasma dans la chambre. A forte puissance (3 kW) on observe de gros cristaux typiquement de
diamètre 1 µm. On peut constater une nette amélioration de l’état de surface à plus faible puissance
(800 W) où le dépôt se rapproche d’une couche 2D mais cela reste encore assez peu satisfaisant pour
réaliser de l’alumine par la suite (la taille typique des grains et donc des "collines" dépassant de la
surface est de l’ordre de 200 nm).
Fig. 2.4: Images MEB de la surface d’aluminium après le dépôt par pulvérisation à différentes
puissances (3000 W en (a), 1500 W en (b) et 800 W en (c)).
C’est pourquoi nous avons fait des essais par évaporation [33]. Les résultats, à température am-
biante, en fonction de la vitesse à laquelle est fait le dépôt sont présentés dans la figure 2.5. Ils sont
beaucoup plus satisfaisants. La taille des défauts et leur nombre diminuent quand la vitesse augmente
jusqu’à 2 nm/s environ, limite au-delà de laquelle l’amélioration n’est plus significative.
Fig. 2.5: Images MEB de la surface d’aluminium déposé par évaporation sur substrat de silicium à
différentes vitesses. Il semble que la rugosité soit minimale pour une vitesse de l’ordre de 1 à 2 nm/s.
Adhérence de la couche d’aluminium et recuit éventuel
En général, après un dépôt d’aluminium sur silicium, on effectue un recuit d’adhérence à 450°C
pendant environ 30 minutes. Cela permet à l’aluminium et au silicium de créer une petite zone d’inter-
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diffusion, améliorant l’adhérence et rendant le contact ohmique. Cette adhérence est d’autant plus cru-
ciale que l’épaisseur de la couche est importante et si l’on ne s’en préoccupe pas, la couche d’aluminium
risque de se décoller lors de l’étape d’électrochimie.
Malheureusement, le recuit après un dépôt augmente nettement la rugosité en surface comme
illustré sur la figure 2.6. Pour palier à ce problème nous avons chauffé l’échantillon in situ pendant
le dépôt plutôt que de faire un recuit après, ex situ. Les résultats ont été satisfaisants et la rugosité
de la surface d’aluminium obtenue ainsi reste faible si l’on ne dépasse pas 350°C environ, sachant que
cette température suffit à donner une bonne adhérence à la couche d’aluminium. Une image MEB
typique de ce qu’on peut obtenir comme surface par cette méthode est présentée dans la figure 2.7.
On constate que les ondulations de la surface sont de l’ordre de quelques dizaines de nanomètres en
amplitude et se font sur des extentions de l’ordre de 1 µm.
Fig. 2.6: Images MEB de la surface d’aluminium déposé par évaporation avant (a) et après (b) un
recuit ex situ d’adhérence à 450 °C pendant 30 minutes.
Fig. 2.7: Exemple d’image MEB d’une belle surface d’aluminium déposé par évaporation sur
silicium, le substrat étant chauffé in situ à 200 °C pendant le dépôt et sans recuit d’adhérence
ensuite.
Limites et améliorations possibles
Le nettoyage préalable au dépôt d’aluminium semble jouer un rôle important sur l’état de surface
final. D’autre part, un dépôt de plusieurs microns que ce soit par évaporation ou par pulvérisation
n’est pas quelque chose de courant et cela peut entraîner des complications techniques au niveau de la
machine de dépôt. Évidemment, déposer une plus grande épaisseur semble donc assez difficile de cette
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manière. Pour améliorer l’état de surface de l’aluminium après le dépôt, il serait envisageable d’uti-
liser des procédés de polissage chimique, mécanique ou mécano-chimique. Ces méthodes permettent
d’obtenir de très bons états de surface mais en enlevant de la matière. Or le dépôt de quelques microns
est déjà la limite maximale envisageable sans trop de complications, et nous aimerions donc ne pas
perdre en épaisseur par un éventuel polissage. Certaines équipes utilisent un procédé de polissage élec-
trochimique qui semble assez intéressant. En outre, la perte de matière par cette méthode semblant
beaucoup plus faible que par des méthodes mécaniques ou mécano-chimiques, elle constitue peut-être
une bonne solution pour améliorer encore l’état de surface.
2.3.2 Anodisation de l’aluminium
La formation de l’alumine nanoporeuse proprement dite se fait par une oxydation électrochimique
de la couche d’aluminium préalablement déposée sur le substrat de silicium [30].
Généralités
Dans ce procédé, l’échantillon est utilisé comme anode pour la réaction électrochimique et une
contre-électrode en platine immergée dans l’électrolyte constitue la cathode. Une solution d’acide
constitue l’électrolyte et le tout est alimenté par un potentiostat (figure 2.8).
Fig. 2.8: Schéma du montage électrochi-
mique.
Fig. 2.9: Schéma des réactions électrochimiques lors
du processus d’oxydation anodique de l’aluminium en
solution acide.
Oxydation anodique de l’aluminium
Lorsque l’on impose une tension entre l’échantillon et la contre-électrode en solution, une réaction
d’oxydation de l’aluminium a lieu sur la surface de l’échantillon, créant ainsi une couche d’oxyde
d’aluminium (alumine). Cette couche d’oxyde étant isolante, les réactions d’oxydoréduction et les
mouvements d’ions ont lieu aux deux interfaces comme indiqué de manière simplifiée sur la figure 2.9
et conduisent à une compétition entre plusieurs réactions. Principalement, la réaction de dissolution
acide de l’alumine qui a lieu à l’interface alumine/électrolyte et seulement pour certains paramètres
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d’anodisation (c’est pourquoi elle est traitée à part et en italique dans le tableau suivant), et la réaction
de formation d’alumine qui a lieu aux deux interfaces de l’alumine avec l’électrolyte et l’aluminium.
Le détail des réactions chimiques ayant lieu est donné dans le tableau 2.1.
À l’anode, à l’interface entre l’aluminium et l’oxyde :
Ionisation d’atomes d’aluminium qui fournissent des
électrons pour le courant électrique
Al→ Al3+ + 3e−
Création d’alumine à partir des ions aluminium et d’ions
oxygène ayant migré à travers la couche d’oxyde
2Al3+ + 3O2− → Al2O3
À l’anode, à l’interface entre l’oxyde et l’électrolyte :
Création d’alumine à partir des ions aluminium ayant
migré à travers la couche d’oxyde et d’ions oxygène
2Al3+ + 3O2− → Al2O3
Électrolyse de l’eau H2O → 2H+ +O2−
Dissolution localisée de l’oxyde d’aluminium 6H3O+ +Al2O3 → 2Al3+ + 9H2O
À la cathode :
Dégagement d’hydrogène et consommation d’électrons
venant du courant électrique
2H+ + 2e− → H2
Équation bilan de l’oxydation anodique de l’aluminium seulement (sans la dissolution de
l’alumine) :
4Al + 6H2O → 2Al2O3 + 6H2
Équation bilan totale :
4Al+ 6H3O+→ Al2O3+ 2Al3++ 6H2+ 3H2O
Tab. 2.1: Liste des différentes réactions entrant en jeu dans le processus d’anodisation de l’alumi-
nium.
Si l’on se place dans des conditions où la dissolution de l’alumine par l’acide n’a pas lieu, on
obtient donc la formation d’une couche d’alumine continue en surface de l’aluminium. Cette réaction
va naturellement ralentir alors que l’épaisseur de la couche d’oxyde augmente, le transport des espèces
ioniques à travers cette couche devenant de plus en plus limitant.
En revanche, si l’on se place dans des conditions où la dissolution de l’alumine par l’acide a lieu
en même temps que la formation de la couche d’oxyde, on constate que seulement une partie des
atomes d’aluminium initiaux vont se retrouver dans la couche finale d’alumine, l’autre partie finissant
dissouts sous forme ionique. On notera donc que pour obtenir une épaisseur d’alumine finale précise
il faudra donc préalablement étalonner notre procédé et qu’on ne pourra pas se contenter de calculer
la différence de volume entre l’aluminium pur et l’alumine. Lorsque cette dissolution a lieu en même
temps que la formation d’alumine, en imposant une tension fixe et en suivant l’évolution du courant au
cours de l’anodisation on observe une stabilisation du courant après quelques secondes, stabilisation
due à l’épaisseur à laquelle s’équilibre la couche d’oxyde d’aluminium (figure 2.10). On observe ainsi
globalement une croissance de la couche d’oxyde sur son interface avec l’aluminium alors qu’elle se
fait dissoudre petit à petit de l’autre côté par l’électrolyte. Et en régime permanent, l’épaisseur de
la couche d’alumine est donc dans ce cas constante, fixée par la tension d’oxydation. Il est possible
aussi d’utiliser différents acides (Une liste des acides utilisables pour former de l’alumine ainsi que leur
14
formule chimique est donnée dans le tableau 2.2) pour effectuer cette anodisation, ceux-ci influençant
généralement la morphologie des pores obtenus avec des paramètres d’électrochimie donnés [32].
Fig. 2.10: Courbe expérimentale du courant en fonction du temps lors de l’anodisation de l’alumi-
nium dans l’acide oxalique sous 40 V.
Acide Formule
Oxalique H2C2O4
Tartrique C4H6O6
Citrique C6H8O7
Sulfurique H2SO4
Orthophosphorique H3PO4
Chromique H2CrO4
Tab. 2.2: Liste des différents acides utilisables pour former de l’alumine nanoporeuse accompagnée
de leurs formules respectives.
La formation de pores et la maitrise de leur géométrie
Une géométrie d’oxydation bien particulière
En faisant varier les paramètres de l’anodisation, on peut séparer deux régimes distincts. Un régime
"2D" qui forme une couche d’alumine (dite "couche barrière") dont l’épaisseur augmente avec le temps
mais qui tend vers une épaisseur limite déterminée par la tension d’oxydation (dans ce régime, l’oxy-
dation de l’aluminium se fait à l’interface aluminium/oxyde mais aussi à l’interface oxyde/électrolyte
et l’alumine n’est presque pas dissoute par l’acide). Et un régime "poreux" qui donne une couche d’alu-
mine nanoporeuse dont l’épaisseur augmente avec le temps à une vitesse constante après stabilisation
de la réaction (dans ce régime, l’oxydation ne se fait qu’à l’interface aluminium/oxyde et l’acide dissout
l’alumine). Cette croissance de la couche d’alumine, illustrée sur la figure 2.11, vient en réalité de la
formation de pores dont la profondeur augmente à vitesse constante, faisant ainsi grandir l’épaisseur
de la couche totale d’alumine poreuse tout en maintenant une couche barrière d’épaisseur constante
entre le fond de ces pores et l’aluminium sous-jacent.
Le problème est donc maintenant d’expliquer pourquoi la réaction décrite au paragraphe précédent
et illustrée sur la figure 2.9 a lieu au fond des pores et non pas sur toute la surface de la couche
d’alumine en contact avec l’électrolyte. Il existe plusieurs interprétations possibles à ce phénomène
[31, 32, 48, 49], basées sur l’influence d’un échauffement local de la solution ou sur des phénomènes
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Fig. 2.11: Schéma de la croissance des pores et de la couche d’alumine poreuse lors de l’oxydation
anodique de l’aluminium en solution acide.
de contraintes (une excellente explication est donnée dans [31]) sans pour autant nécessairement être
incompatible avec une élévation locale de température. En effet, la transformation de l’aluminium en
alumine s’accompagne d’une variation de volume, provoquant des contraintes entre la couche d’alumine
et l’aluminium sous-jacent. Ceci donnerait lieu à des forces de répulsions entre les pores, et participerait
à l’auto-organisation de ces derniers en réseau hexagonal [50, 51].
Pour comprendre pourquoi ces pores se forment ainsi, il faut de partir de quelques propriétés
simples des réactions chimiques.
Premièrement, les réactions ayant lieu ici mettent en jeu des transferts de charges et nécessitent donc
un déplacement d’ions ou d’électrons, donc un courant électrique. Plus ce courant sera important et
plus la réaction en question sera rapide. Deuxièmement, comme la plupart des réactions chimiques,
les réactions auxquelles nous avons affaire ici sont activées thermiquement, c’est-à-dire qu’elles sont
d’autant plus rapide que la température est élevée.
Partons de la première étape de la figure 2.11. Une couche d’alumine d’épaisseur constante se forme
entre l’aluminium et l’électrolyte (couche barrière). Supposons qu’il y ait de légères irrégularités dans
l’épaisseur de cette couche, ce qui est immanquablement le cas. Les endroits légèrement plus fins seront
aussi légèrement moins résistifs étant donné que l’épaisseur d’alumine (isolante) sera légèrement plus
faible qu’ailleurs. Le courant passera donc préférentiellement à ces endroits, chauffant localement
légèrement plus qu’à côté. Du coup, les réactions de dissolution de l’alumine et de formation de la
couche vont être accélérées, creusant un peu plus à cet endroit précis. Le phénomène s’auto-accélère
donc. De plus, le courant électrique venant du bas (dans notre cas), les charges vont être épuisées
sur les côtés de ce début de pore et il va donc s’étendre naturellement dans la direction des lignes de
champ électrique. Un autre pore va croitre à côté de celui-ci et à une distance fixée par l’épaisseur
de la couche barrière. En effet, l’épaisseur des parois entre deux pores va naturellement tendre vers la
valeur de deux fois l’épaisseur de la couche barrière.
La maitrise de la forme des pores
Les paramètres électrochimiques déterminent la géométrie des pores, en particulier l’épaisseur de la
couche barrière d’alumine qui va se former. Les paramètres les plus importants sont la température, la
tension, le temps d’attaque, la concentration en acide et le pH de la solution utilisée comme électrolyte
et le type d’acide employé. De nombreux essais avec différents paramètres nous ont permis de trouver
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des conditions fournissant une géométrie idéale pour l’alumine nanoporeuse telle que nous la voulions.
Voyons l’influence de certains paramètres.
Le premier paramètre capital est la tension que l’on impose entre l’échantillon et la contre-électrode
en solution. Elle influence directement l’épaisseur de la couche barrière d’alumine comme nous avons
pu le voir précédemment. Mais plus concrètement, lorsque la tension augmente, la vitesse de formation
de la couche d’alumine poreuse augmente et la distance moyenne entre deux pores augmente aussi (ce
qui est une conséquence directe de l’augmentation de l’épaisseur de la couche barrière puisque nous
avons vu que l’épaisseur de la paroi entre deux pores est égale à deux fois l’épaisseur de cette couche).
En faisant varier la tension, on peut ainsi contrôler la distance entre les pores et la vitesse de réaction
(les deux étant liées). Les variations de ces deux paramètres en fonction de la tension sont données sur
les figures 2.12 et 2.13. A une tension donnée, la vitesse est bien constante pendant la réaction comme
le prouvent les courbes linéaires de l’épaisseur attaquée en fonction du temps sur la figure 2.14.
Fig. 2.12: Courbe de l’influence de la tension sur
la vitesse de la réaction (acide oxalique, tempéra-
ture ambiante).
Fig. 2.13: Courbe de l’influence de la tension sur
la distance entre deux pores adjacents à tempé-
rature ambiante. On mesure une relation linéaire
avec une pente proche de 2 nm/V correspondant
à ce qui est généralement mesurée dans la littéra-
ture.
La température est un second paramètre important. En effet, étant donné que plusieurs réactions
chimiques entrent en jeu, on s’attend à ce que la vitesse du processus de formation de l’alumine
augmente avec la température.
Fig. 2.14: Courbes de l’épaisseur d’aluminium
oxydée en fonction du temps pour différentes ten-
sions (acide oxalique, température ambiante).
Fig. 2.15: Vitesse (en nm/sec) de la formation
d’alumine en nanomètres par seconde en fonction
de 1000/T (en K−1) (acide oxalique, 40 V).
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La figure 2.15 montre que la variation de la vitesse de notre processus est proche d’être linéaire
en échelle logarithmique en fonction de 1/T, ce qui est caractéristique des réactions suivant une loi
d’Arrhénius. De manière générale, la pente de la droite est alors l’énergie d’activation de la réaction
étudiée. Dans notre cas, le processus complet étant constitué, entre autres, de plusieurs réactions, lui
attribuer une énergie d’activation n’a pas réellement de sens physique mais peut permettre d’avoir un
ordre de grandeur de l’influence de la température sur l’ensemble du processus. Nous trouvons ainsi
une valeur de 49.5 kJ · mol−1, ce qui est en accord avec d’autres valeurs mesurées par exemple par
Ba et al. [52] qui trouvent une énergie d’activation du processus d’anodisation de 0.52 eV soit environ
50 kJ ·mol−1.
Cette dépendance de la vitesse d’attaque vis à vis de la température est assez sensible et nous
oblige à réguler la température de l’électrolyte dans la cellule électrochimique pour éviter une dérive
de la vitesse de formation de la couche. En effet, comme illustré sur la figure 2.16, sans régulation
de température, on constate une augmentation lente mais sensible de la température (et donc de la
cinétique de réaction et donc du courant d’anodisation) avec le temps au cours de l’attaque. Cette
dérive est le résultat d’un échauffement de l’électrolyte par les réactions chimiques et le passage du
courant. En revanche, si la température est contrôlée pendant l’attaque, la cinétique reste constante
et le courant d’anodisation qui en est le reflet reste stable.
Fig. 2.16: Comparaison des courbes du courant d’anodisation en fonction du temps de l’attaque
au cours de deux anodisations jusqu’au silicium avec et sans régulation de température. Le courant
d’anodisation est un très bon outil de suivi en temps réel de la vitesse de réaction, elle-même
influencée par la température. Les durées totales ne sont pas les mêmes étant donné que les épaisseurs
étaient différentes ainsi que les vitesses, ces dernières dépendant de la température.
Mais la température s’est avérée avoir une autre influence dans notre cas : Elle joue aussi sur le
diamètre des pores formés lors de la réaction électrochimique. En effet, comme le montre la figure 2.17,
les diamètres des pores formés varient légèrement mais sensiblement avec la température (entre 0°C
et l’ambiante). Ce phénomène peut être expliqué en considérant que si la température est plus basse,
la zone où la solution sera localement chauffée sera plus réduite et donc le pore sera moins large. Plus
de détails sur la modification des diamètres des pores après leur formation sont donnés page 22.
D’autres paramètres peuvent influencer les résultats que nous obtiendrons après oxydation de
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Fig. 2.17: Variation du diamètre des pores en fonction de la température de formation de l’alumine
dans de l’acide oxalique sous 40 V.
l’aluminium en alumine. Par exemple, le type d’acide employé va influencer la forme générale des
pores, voire ne pas former de pores pour certains acides (voir tableau 2.2 et [32]). Dans notre cas,
la plupart des expériences étaient faites avec de l’acide oxalique, mais nous avons aussi testé l’acide
orthophosphorique et l’acide sulfurique. La principale différence entre les acides vient des plages de
tensions utilisables. Par exemple, l’acide sulfurique permet de fixer la tension à des valeurs plus faibles
(entre 5 et 30 V environ) que l’acide oxalique (qui autorise des tensions allant d’une dizaine à une
centaine de volts environ). Les gammes de tensions dans lesquelles on pourra travailler vont ainsi
dépendre de l’acide employé. De même, la concentration de ces acides influence l’attaque en général.
Cependant, pour les gammes de tailles de pores visées, l’acide oxalique semblait être un bon candidat.
A une concentration de 3% et pour une tension de 40 V, il permet d’obtenir une distance entre deux
pores adjacents de l’ordre de 100 nm et une vitesse de formation de la couche d’alumine nanoporeuse
de l’ordre de 100 nm/min ce qui est tout à fait l’ordre de grandeur qui nous intéresse.
L’organisation des pores
Fig. 2.18: Image MEB de la surface d’alumine après l’oxydation. La nucléation des pores s’est faite
préférentiellement sur les joints de grain et aléatoirement entre ceux-ci.
Le problème de l’emplacement de nucléation des pores amène à se pencher sur l’organisation
latérale des pores, c’est-à-dire leur répartition dans le plan de la surface de l’échantillon ou celui de
l’interface alumine/aluminium. Comme expliqué ci-dessus, la distance entre deux pores adjacents est
fixée par la tension. Ceci donné, les amorces de pores ce répartissent sur la surface de l’aluminium
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au début de l’oxydation de manière assez aléatoire, bien que principalement sur les défauts comme
le montre la figure 2.18. On voit en particulier que la nucléation est préférentielle sur les joints de
grains et aléatoire entre ceux-ci. D’où l’intérêt d’optimiser l’état de surface de la couche d’aluminium
initiale comme détaillé au paragraphe 2.3.1. Lors de leur croissance, les pores vont bouger légèrement
latéralement de manière à tendre vers une organisation en un réseau hexagonal (en nid d’abeilles).
Cette configuration est en effet celle qui maximise le nombre de pores par unité de surface, permettant
ainsi d’oxyder tout l’aluminium se trouvant entre les pores en ayant des épaisseurs de parois variant
très peu autour de l’épaisseur d’équilibre. On obtient alors un réseau hexagonal constitué de cellules
élémentaires hexagonales d’alumine avec un pore au milieu comme illustré sur la figure 2.19. Cette auto-
organisation et l’influence des différents paramètres d’anodisation ont été largement étudiés [52, 53, 54].
Il est généralement possible de trouver ainsi des paramètres d’oxydation permettant d’optimiser l’auto-
organisation des pores, même si ceux-ci tendent de toute manière toujours vers ce type de structure
quels que soient les paramètres choisis.
Fig. 2.19: Schéma de la structure idéale d’alumine nanoporeuse organisée en nid d’abeilles.
Nous avons pu étudier l’influence de certains paramètres sur l’organisation des pores et il semble
que pour l’acide oxalique à 3% utilisé, une tension de 40 V et une température de 17 °C sont optimales.
Notons que la plupart des publications sur le sujet supposent que plus la température est faible, plus
l’organisation sera bonne, la vitesse de réaction étant plus faible laisserait en effet plus de temps aux
pores pour s’organiser. Cependant, peu de groupes ont quantitativement étudié cette influence et ceux
qui l’ont fait [54] semblent, tout comme nous, indiquer une température proche de 17 °C comme étant
l’optimale.
Aide à l’organisation par préparation d’amorces
En utilisant le fait que les pores se forment préférentiellement sur les défauts de la surface, on peut
forcer leur organisation en préparant de petites amorces sur la surface préalablement à l’anodisation.
Ainsi, des petits creux de l’ordre de 10 ou 20 nm de profondeur et suffisamment peu larges pour être
compatibles avec la distance inter-pores d’équilibre suffisent à imposer les lieux de nucléation aux
pores. Il faut alors choisir judicieusement le pas du réseau des amorces que l’on fera, par exemple, en
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utilisant une technique comme la nanoindentation [55]. En prenant ce pas égal à la distance inter-
pores d’équlibre pour les conditions d’anodisation que l’on va utiliser ensuite, on forcera les pores
à s’amorcer dans la configuration vers laquelle ils tendent naturellement et on obtiendra donc une
structure parfaite. Ainsi, Masuda et al. [56, 57] ont montré que l’on peut obtenir un réseau parfait de
pores, et même si une amorce venait à manquer de temps en temps, que l’auto-organisation des pores
permettait de "réparer" l’erreur [58].
L’auto-organisation sans amorces sur de grandes épaisseurs, apport d’une double anodisation
Une approche envisageable pour "forcer" les pores à s’initier en réseau organisé est de commencer
l’oxydation sans préparer d’amorces sur la surface de l’aluminium. Les pores se répartissent sur les
défauts éventuels et/ou aléatoirement mais lors de leur croissance, ils s’organisent latéralement pour
tendre naturellement vers la configuration en réseau hexagonal illustrée sur la figure 2.19. Pour ob-
tenir une organisation satisfaisante des pores, il suffit donc de prolonger l’anodisation suffisamment
longtemps pour laisser le temps aux pores de s’auto-organiser (typiquement l’épaisseur de la couche
d’alumine finale atteint alors quelques centaines de microns). On obtient alors une organisation à
l’interface entre l’aluminium et l’alumine.
Afin de s’affranchir de la partie "transitoire" de la couche d’alumine (épaisseur d’alumine formée
pendant l’auto-organisation et donc latéralement pas encore bien organisée), on peut réaliser une
attaque chimique permettant de dissoudre la couche d’alumine. On obtient alors une surface d’alu-
minium texturée par l’empreinte du fond des pores de la couche d’alumine précédemment formée. La
figure 2.20 montre par exemple une image MEB d’une surface d’aluminium après retrait d’une pre-
mière couche d’alumine dans l’insert et du dessous de la couche d’alumine en question dans la figure
principale.
Les empreintes ainsi réalisées sur la surface de l’aluminium vont jouer le rôle des amorces nécessaires
pour imposer des lieux de nucléation aux pores. On réalise donc une deuxième anodisation à partir
de cette surface et on obtient une couche d’alumine organisée par domaines. Cette méthode a été
présentée pour la première fois par Masuda et al. [42].
Fig. 2.20: Image MEB du dessous de la couche d’alumine décollée de la couche d’aluminium sous-
jacente. En insert, le dessus de la surface d’aluminium texturée après retrait de la couche supérieure
d’alumine.
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Limite de l’auto-organisation en "grains"
Comme illustré sur la figure 2.21 et mis en évidence dans la littérature [57], l’auto-organisation
latérale des pores de l’alumine qui a lieu au cours de l’attaque électrochimique est limitée. Elle s’effectue
en effet par domaines dont la taille augmente avec le temps d’anodisation mais sans dépasser quelques
dizaines de microns au mieux et pour obtenir des tailles de domaines organisés plus importantes, une
autre solution est nécessaire.
Fig. 2.21: Image MEB de l’alumine organisée après une double anodisation à partir d’une couche
initiale d’aluminium de 5 µm. La première anodisation a été faite sur 4µm environ. On constate que
l’organisation se fait par "grains" entre lesquels des zones de transition mal organisées subsistent.
Une alternative pour une organisation par amorces : le "nanoembossing"
Pour s’affranchir de la limite d’organisation par domaine, la seule solution consiste donc à utiliser
l’approche par amorces qui consiste à venir imprimer un motif en pressant un moule dur sur le
matériau à texturer. On peut par exemple faire dans l’aluminium des petits cratères organisés en
réseau hexagonal d’un pas défini avec un moule en SiC [57]. Ceux-ci imposant les lieux de nucléation
des pores, on peut obtenir une organisation parfaite sur la surface sur laquelle on a fait les amorces.
L’autre avantage de cette solution est qu’elle permet d’obtenir des pores bien organisés à partir d’une
faible épaisseur d’aluminium de départ. En effet, sans les amorces, on doit effectuer une première
attaque électrochimique suffisamment longue pour laisser le temps aux pores de s’organiser dans le
plan avant de retirer cette première couche et d’utiliser les empreintes des fonds des pores comme
amorces pour la deuxième. En faisant les amorces sur la surface d’aluminium initiale, on peut partir
d’une épaisseur beaucoup plus faible correspondant directement à l’épaisseur d’alumine souhaitée.
2.3.3 L’agrandissement, contrôle du diamètre des pores
Voyons maintenant comment il est possible de contrôler les diamètres des pores formés. Lors
de l’attaque électrochimique, les diamètres des pores formés ne sont pas beaucoup influencés par les
paramètres de l’anodisation. La tension joue un petit rôle et permet de faire varier les diamètres
entre environ 10 et 20 nm mais comme elle permet aussi de déterminer la distance d’équilibre entre
deux pores adjacents, on privilégiera plutôt cette dernière influence pour choisir notre tension. En
revanche, une fois l’électrochimie terminée, il est possible de faire une attaque chimique dans l’acide
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orthophosphorique pour agrandir les pores. Cette solution dissout en effet l’alumine et va donc attaquer
notre couche poreuse de manière isotrope. On peut alors, en maitrisant la cinétique de l’attaque,
agrandir légèrement tous les pores en dissolvant une petite épaisseur des parois. Les échantillons que
nous avons typiquement réalisés étaient ainsi agrandis pour obtenir des pores ayant un diamètre de
l’ordre de 70 à 80 nm, donnant un taux de porosité moyen de la couche d’alumine nanoporeuse de
l’ordre de 40 à 50 %.
Le deuxième avantage de cet agrandissement final est de dissoudre la "couche barrière" d’alumine
au fond des pores et de permettre ainsi aux pores de déboucher sur le silicium, comme illustré sur
la figure 2.22. En effet, lorsque l’anodisation atteint le silicium, la réaction s’arrête en laissant une
petite couche d’alumine appelée "couche barrière" au fond des pores. La figure 2.23 montre la cinétique
d’agrandissement des pores dans de l’acide orthophosphorique à 5 % et 30°C.
Fig. 2.22: Images MEB du bas des pores d’alumine avec (a) et sans (b) la couche barrière présente
au fond. Sans couche barrière, les pores débouchent directement sur le silicium.
Fig. 2.23: Cinétique de l’agrandissement des pores dans de l’acide orthophosphorique à 5% et
30°C. L’anodisation a été réalisée dans deux acides différents (acide oxalique et sulfurique) et donne
des résultats similaires.
2.3.4 Application à notre cas et résultats, limites, améliorations possibles
Dans notre cas l’alumine devait être réalisée directement sur un substrat de silicium à partir
d’un dépôt d’aluminium qui ne pouvait pas avoir une épaisseur très importante. Typiquement, nous
avons pu partir de dépôts d’aluminium faisant 1 micron, parfois un peu plus (3 ou 5 microns). Dès
lors, faire une double anodisation nous permettait d’améliorer l’homogénéité sur la surface de notre
échantillon (des diamètres de pores, des distances moyennes entre premiers voisins) ; mais en aucun
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cas cette double anodisation ne pouvait servir à organiser les pores. En effet, au mieux en partant
d’une couche d’aluminium de 5 microns, nous pouvions faire une première anodisation sur 4 ou 4,5
microns. L’auto-organisation des pores dans ce cas est illustrée figure 2.21. Elle est visible mais les
domaines restent assez petits (de l’ordre du micron).
Finalement des images MEB d’un échantillon typique sont présentées figure 2.24. La couche d’alu-
minium de départ faisait 5 microns. Les deux anodisations ont été effectuées dans de l’acide oxalique
à 3 % sous 40 V. La première a duré 1500 s. Nous avons ensuite retiré cette première couche d’alu-
mine en trempant l’échantillon dans de l’acide orthophosphorique à 5 %, 30 °C pendant 75 minutes.
La deuxième anodisation a ensuite été effectuée pendant 1500 s avant d’atteindre le silicium. Enfin,
l’échantillon a subi un agrandissement final des pores dans l’acide orthophosphorique comme précé-
demment mais pendant seulement 30 minutes. Même si l’organisation obtenue était seulement relative
(par domaines d’environ 1 µm), nous avons préféré nous en contenter dans un premier temps et nous
intéresser plutôt aux problèmes de dépôt de catalyseurs et de croissance des nanofils dans les pores,
quitte à améliorer ensuite l’organisation si vraiment le besoin s’en faisait sentir. Notons néanmoins
qu’au terme de cette étude, nous avions la possibilité de réaliser une couche d’alumine d’épaisseur al-
lant de quelques centaines de nanomètres à quelques microns, avec des pores distants les uns des autres
de quelques dizaines de nanomètres à presque 200 nanomètres, et dont les diamètres pouvaient être
adaptés dans la limite des épaisseurs des parois. Nos pores débouchaient sur le silicium sous-jacent, ce
qui est souhaitable pour la croissance ensuite si l’on veut pouvoir faire croitre des nanofils de silicium
en épitaxie sur le substrat.
Fig. 2.24: Images MEB d’un échantillon typique d’alumine.
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La technique du "nanoembossing" décrite page 22 semble alors très prometteuse pour parfaire
l’organisation des échantillons que nous fabriquons. Cependant, une approche très similaire et plus
répandue, la "nanoimprint lithographie" consiste à utiliser, de la même manière, un moule pour venir
imprimer par pressage des motifs non pas dans le matériau à texturer directement mais dans une
résine préalablement étalée sur le substrat. On utilise ensuite les procédés de gravure classiques de la
lithographie. Le remplacement de l’étape de lithographie électronique par cette lithographie "nanoim-
print" a l’avantage de permettre l’impression de motifs de taille très réduite dans la résine (de l’ordre
de 50 à 100 nm facilement) sans avoir le coût ou la durée d’une lithographie électronique.
Nous avons fait quelques essais préliminaires visant à maitriser un procédé de "nanoimprint" sur
l’aluminium de départ et permettant donc de réaliser les amorces nécessaires par "nanoimprint litho-
graphie". Nous avons donc déposé de la résine sur l’aluminium et fait quelques essais d’impression
avec des moules dont les tailles étaient de l’ordre de grandeur des distances inter-pores voulues (de
l’ordre de 100 à 200 nm). Les résultats de l’impression de la résine présentés figure 2.25 sont assez
satisfaisants. L’étape suivante consiste à graver l’échantillon ainsi obtenu pour transférer les motifs
de la résine dans l’aluminium et obtenir ainsi des petites amorces en surface de l’aluminium. Nous
n’avons pas pu faire de gravure par manque de temps mais il semblerait que cette technique soit tout
à fait utilisable sous réserve d’ajuster les paramètres de la gravure.
Fig. 2.25: Images MEB d’un échantillon d’aluminium recouvert de résine et ayant été imprimé.
Les motifs sont bien visibles et la résine semble n’avoir que quelques défauts locaux probablement
dûs à des légers problèmes d’adhérence de la résine sur le moule.
Enfin, pour améliorer encore la rugosité de l’aluminium, il serait intéressant d’essayer d’utiliser des
procédés de polissages chimiques, mécano-chimiques ou électrochimiques par exemple.
2.3.5 Recuit d’amélioration de l’alumine
Pour la croissance des nanofils en épitaxie sur le substrat dans tous les pores, il est nécessaire
de supprimer la couche d’oxyde de silicium présente en fond de pore, le silicium ayant été oxydé par
les bains acides nécessaires à la réalisation de l’alumine et à l’agrandissement des pores. On utilise
pour cela de l’acide fluorhydrique (HF). Cependant, l’alumine ne résiste pas au HF si elle n’a pas
été préalablement recuite. Il est donc indispensable de la recuire à haute température (entre 850 et
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1000 °C) pendant six heures pour améliorer sa tenue chimique.
Nous avons fait des expériences de diffraction des rayons X en chauffant les échantillons pour
suivre l’évolution structurale au cours du recuit. La figure 2.26 montre des profils de diffraction pour
différentes températures de recuit. Tous les détails expérimentaux sur les études structurales effectuées
à l’ESRF (European Synchrotron Radiation Facility) sont présentés dans la partie 4.3.2 du chapitre 4.
Nous constatons le renforcement des pics de diffraction venant vraisemblablement de l’alumine et
la diminution du signal diffus lorsque la température reste supérieure à 800°C. L’amélioration des
propriétés chimiques de l’alumine est donc sans doute due au passage d’une phase amorphe à une
phase cristalline de l’alumine. La structure de l’alumine a déjà été étudiée par différents groupes et
leurs résultats semblent montrer, comme dans notre cas, l’apparition de phases cristallines de l’alumine
entre 600 et 1000 °C environ [59].
Fig. 2.26: Spectres de poudre de l’alumine sur substrat de silicium à différentes températures pour
différents temps de recuits. On constate la diminution nette du signal diffus et le renforcement de
pics attribués à l’alumine lorsque le temps de recuit et/ou la température augmentent.
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2.4 Conclusion sur l’alumine
E n conclusion, nous avons développé au laboratoire un procédé de réalisation d’alumine nanopo-reuse sur substrat de silicium par anodisation d’une couche d’aluminium déposée par évaporation.
Nous avons équipée une cellule électrochimique, étudié l’influence des différents paramètres, et mis
au point des procédures en conséquence. Les caractéristiques géométriques des pores et l’épaisseur de
la couche d’alumine sont contrôlables facilement grâce aux paramètres de l’attaque électrochimique
et chimique. L’organisation des pores est perfectible et des essais préliminaires en vue d’utiliser un
procédé de nanoimprint sont prometteurs.
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Chapitre3
Les catalyseurs
3.1 Pourquoi un catalyseur ?
Les nanofils sont réalisés par croissance CVD catalysée, dans un mode appelé VLS (Vapeur LiquideSolide), étudié pour la première fois par Wagner et Ellis [60]. Le principe de cette croissance
est de faire un dépôt de type CVD classique sur un substrat comportant des catalyseurs pour la
réaction de dissociation des espèces gazeuses réactives. Le dépôt va ainsi se faire uniquement ou très
préférentiellement (suivant la température à laquelle on travaille) à l’emplacement des catalyseurs,
formant ainsi des nanofils à ces endroits. De nombreux métaux ont la propriété de catalyser la réaction
de dissociation du silane (SiH4) à leur surface. Le cas d’école étant l’or, même s’il est possible d’utiliser
d’autres catalyseurs comme le cuivre, l’aluminium, le siliciure de platine par exemple.
Dans notre cas, le précurseur gazeux utilisé est le silane (SiH4), le gaz porteur est l’hydrogène (H2)
et le catalyseur est un métal, le plus souvent de l’or. Avant de donner les détails sur la croissance dans le
chapitre 4, nous allons examiner les caractéristiques des différentes procédures de dépôt envisageables
pour former les catalyseurs dont nous avons besoin pour la croissance des nanofils.
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3.2 Les dépôts de catalyseurs sur silicium massif
C ommençons par nous intéresser aux méthodes utilisées dans le cas où l’on veut faire pousser desnanofils sur du silicium massif, sans alumine. Nous parlerons du cas de l’or mais, sauf mention
contraire, les méthodes décrites peuvent être adaptées aux autres métaux.
3.2.1 Le démouillage d’une couche d’or
La méthode la plus courante est de déposer une mince couche d’or sur le substrat de silicium
par évaporation [33]. Un recuit va permettre ensuite de faire démouiller la couche et de créer des
petites gouttelettes d’or sur la surface comme illustré sur la figure 3.1 [?]. Cette méthode est facile
à mettre en œuvre et permet à l’or d’être déposé sur un substrat bien nettoyé. En effet, le dépôt se
faisant dans un bâti sous vide, l’interface entre l’or et le silicium reste très propre à priori. Un exemple
obtenu après le recuit est donné sur la figure 3.2. Le diamètre des gouttelettes d’or, s’il peut être
influencé par les conditions de recuit, ne peut pas être contrôlé précisément. On obtiendra toujours
une distribution plus ou moins large autour d’une valeur moyenne. En particulier, on ne peut pas
obtenir des diamètres inférieurs à 20 nm sans avoir aussi des "gros" (supérieurs à 200 nm) diamètres à
côté. De plus, la répartition des gouttelettes sur la surface de silicium est en général assez homogène
mais aléatoire. Comme c’est la taille et la position des catalyseurs qui vont déterminer la taille et la
position des nanofils par la suite, nous sommes obligés de maitriser ces deux paramètres.
Fig. 3.1: Schéma expliquant le phénomène de dé-
mouillage d’une fine couche d’or en gouttelettes lors
d’un recuit.
Fig. 3.2: Exemple d’une image MEB de
gouttelettes obtenues par démouillage lors
d’un recuit d’une fine couche d’or déposée
par évaporation sur le substrat de silicium.
3.2.2 Les colloïdes sur silicium massif
Pour résoudre le problème des diamètres des catalyseurs, on peut utiliser une solution colloïdale
d’or [34]. De telles solutions sont souvent utilisées en biologie et sont largement disponibles dans le
commerce. Nous disposions pour notre étude de solutions contenant des colloïdes d’or de diamètres
calibrés allant de 2 nm à 200 nm. Ces colloïdes sont entourés de molécules (souvent des citrates mais
les fabriquants ne sont pas précis sur ce point) qui leur permettent de ne pas s’agglomérer et sont en
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suspension dans de l’eau. Le problème consiste donc à déposer ces colloïdes en solution sur le substrat
de silicium.
Les méthodes simples
La première solution consiste à déposer une goutte de solution sur le substrat et à laisser sécher
l’eau. Cette méthode est évidemment très simple mais donne des traces de mouillage concentriques,
reflets des bords de gouttes successifs lors du séchage et provoque donc un dépôt des colloïdes par
agglomérats comme illustré sur la figure 3.3.
Fig. 3.3: Substrat de silicium massif sur lequel un dépôt de colloïdes a été réalisé en laissant sécher
une goutte de solution colloïdale.
Pour améliorer l’homogénéité du dépôt, une alternative consiste à fonctionnaliser la surface de
silicium [34]. La poly-L-lysine (un polymère chargé positivement en solution aqueuse) est utilisée pour
attirer les colloïdes, chargés négativement en solution aqueuse du fait de leur ‘coquille’ de citrates. La
poly-L-lysine se lie facilement à l’oxyde de silicium (SiO2) et il faut donc partir d’un substrat oxydé.
Nous avons réalisé une série d’expériences en utilisant cette méthode, et elle permet d’obtenir une
bonne homogénéité du dépôt de colloïdes. Cependant, l’interface entre l’or et le silicium ne sera pas
très favorable à une croissance en épitaxie. En effet, comme précisé ci-dessus, le substrat est oxydé. De
plus, la poly-L-lysine va constituer une pollution organique qui peut être gênante. Nous nous sommes
donc orientés vers d’autres types de dépôts.
L’électro-migration
Pour éviter d’utiliser de la poly-L-lysine, nous avons développé au laboratoire une autre méthode
(figure 3.4). On peut attirer les colloïdes sur le substrat grâce à une polarisation de ce dernier par
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rapport à une contre-électrode en solution. La figure 3.5 montre des images MEB de la surface de
silicium pour différents temps de dépôt. On utilise ainsi la charge des citrates comme précédemment
mais sans fonctionnaliser la surface et donc en évitant une possible pollution organique. Les colloïdes
sont attirés vers le substrat grâce au champ électrique.
Fig. 3.4: Principe de l’électromigration des
colloïdes d’or sur le substrat de silicium.
Fig. 3.5: Exemples de dépôts de colloïdes sur sub-
strat de silicium massif sous 40 V pendant des temps
variables. Même à forte densité, les colloïdes restent
non-agglomérés.
Le fait de pouvoir ajuster la tension fournit à cette méthode un moyen de contrôle supplémentaire
appréciable. On peut ainsi montrer que la densité de colloïdes déposés dépend de la tension (figure 3.6).
On observe ainsi une sorte de tension-seuil entre 1 et 1.5 V au-delà de laquelle il y a un dépôt alors
qu’en-deçà presque aucun colloïde n’est déposé. Pour expliquer ce phénomène, il faut considérer que,
le substrat étant polarisé, on a une accumulation de charges à la surface de celui-ci. En solution,
une couche d’ions de charge opposée va donc se former proche de la surface et bloquer ainsi l’accès
aux colloïdes. Cependant, lorsque la tension appliquée est suffisamment forte, on oxyde le substrat
de silicium, créant ainsi localement des turbulences qui vont permettre aux colloïdes d’atteindre la
surface. Cela explique pourquoi les densités de colloïdes déposés sont très faibles en-dessous du seuil
de tension permettant l’oxydation du silicium.
Fig. 3.6: Densité de colloïdes obtenue en fonction de la tension lors du dépôt. Les trois courbes
correspondent à trois électrodes différentes placées à des distances différentes de l’échantillon. Dans
les trois configurations, un seuil est bien visible entre 1 et 1.5 V environ. La droite en pointillés
rouges correspond à la limite basse de densité mesurable.
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Fig. 3.7: Densité de colloïdes obtenue pour différents diamètres en fonction du temps de dépôt
sous 40 V.
Les autres paramètres (temps, concentration de la solution de départ) influent évidemment aussi sur
la densité finale obtenue. Par exemple, la figure 3.7 montre l’influence du temps de dépôt. Il semble que
la densité déposée augmente avec le temps de dépôt selon une loi exponentielle décroissante, tendant
donc vers une valeur y0. L’évolution des paramètres t0 et y0 de la loi utilisée pour ajuster les données
expérimentales en fonction du diamètre des colloïdes est présentée figure 3.8. y0 représente la densité
maximale que l’on peut espérer atteindre théoriquement (sachant que plus le diamètre des colloïdes
est grand, plus la concentration de la solution initiale est faible, donc plus y0 est naturellement petit).
t0 est la constante de temps de la loi, donc l’ordre de grandeur de la vitesse à laquelle la densité va
tendre vers cette valeur limite. Cela peut être dû à un appauvrissement progressif de la solution en
colloïdes et/ou à une saturation de la surface de silicium. Ces facteurs ne dépendent pas beaucoup du
diamètre des colloïdes (à concentrations des solutions initiales égales dans le cas de y0).
Fig. 3.8: Evolution des paramètres des fits de la figure 3.7 en fonction du diamètre des colloïdes.
Le paramètre t0 semble à peu près constant de l’ordre de 10 à 20 min alors que le paramètre y0
décroit très fortement lorsque le diamètre augmente.
L’oxydation du silicium du substrat sous l’influence de la tension appliquée est le problème prin-
cipal de cette méthode. On peut ainsi former des couches d’oxyde de silicium allant jusqu’à quelques
nanomètres pendant le dépôt. Les colloïdes sont donc en réalité déposés sur une petite couche d’oxyde
et non pas directement sur le silicium, ce qui peut être problématique pour obtenir une croissance
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épitaxiale des fils par la suite. Il est possible de désoxyder les échantillons après le dépôt grâce à des
vapeurs de HF (les colloïdes étant juste posés, une grande partie d’entre eux est décollée si l’on utilise
du HF liquide) mais la désoxydation est alors seulement partielle (il reste en particulier des traces
d’oxyde sous les colloïdes) et l’interface entre les colloïdes d’or et le substrat de silicium n’est donc
pas parfaite. Il est aussi impossible d’ajouter un peu de HF dans la solution colloïdale de départ sous
peine de fabriquer du silicium poreux lorsqu’on applique la tension pour faire migrer les colloïdes.
Cette solution aurait toutefois été la meilleure pour s’affranchir du problème posé par le phénomène
d’oxydation du silicium.
3.2.3 Le dépôt d’or par réaction d’oxydo-réduction sur silicium massif
Une autre possibilité pour déposer de l’or sur le silicium est d’utiliser un dépôt impliquant des
transferts de charges. De manière générale, Carraro et al. [35] donne un bon aperçu des différentes
techniques de dépôts de métaux impliquant des transferts de charges. La méthode par oxydo-réduction
consiste à faire un dépôt à partir d’un électrolyte en l’absence de courant ou de tension extérieure. Ce
mode de dépôt se réfère donc à un dépôt plutôt chimique qu’électrochimique, même s’il existe bien
des transferts de charges comme nous allons le voir.
Le dépôt par oxydo-réduction peut être divisé en deux catégories. Pour la première, la réduction
des ions métalliques présents dans la solution se fait via l’oxydation de certains agents chimiques eux
aussi présents dans la solution. Il s’agit alors d’une réaction auto-catalytique puisque dans ce cas
l’oxydation de ces agents se fait à la surface du métal déposé. Dans la deuxième catégorie, l’électrolyte
contenant les ions métalliques Mn+ (de potentiel d’oxydation E0Mn+) est au contact d’un substrat
ayant un potentiel d’oxydation E0sub < E0Mn+ . Le substrat se dissout donc partiellement au profit du
dépôt métallique. Dans le cas du silicium, la présence de HF dans la solution permet cette oxydation
[61, 62]. La figure 3.9 illustre schématiquement ce phénomène appliqué à notre cas (le métal à déposer
est de l’or sous forme d’ions AuCl−4 en solution et le substrat de silicium va s’oxyder avec des ions
fluor F− de la solution pour former des ions SiF 2−6 ).
Fig. 3.9: Schéma des réactions et mouvements d’ions lors du dépôt par oxydo-réduction de l’or sur
le silicium issu de [35].
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Nous avons en effet réalisé une solution à l’aide des composés suivants : AuCl3, HF , HCl et H2O.
Les espèces présentes en solution sont donc : AuCl−4 , H+, F−, Cl− et O2−. Au contact du substrat de
silicium, on est donc en présence principalement de deux couples rédox : AuCl−4 /Au(s) de potentiel
E0 = +0.994 V et SiF 2−6 /Si(s) de potentiel E0 = −1.2 V . En présence des ions fluor F− le substrat
de silicium s’oxyde légèrement en surface (et donc se dissout) selon l’équation :
Si(s) + 6F−(aq)→ SiF 2−6 (aq) + 4e− (3.1)
Les ions hexafluorure de silicium (SiF 2−6 ) se retrouvent en solution alors que les électrons libérés
par cette réaction dans le substrat servent de source locale de charges pour alimenter la réduction des
ions métalliques sur surface proche du substrat selon la réaction suivante :
AuCl−4 + 3e
− → Au(s) + 4Cl− (3.2)
L’or se dépose donc à la surface du silicium seulement. L’inconvénient de cette méthode est la
consommation de silicium qu’elle implique lors de la formation de SiF 2−6 . La rugosité de la surface
du substrat est ainsi augmentée à proximité des dépôts métalliques comme montré sur la figure 3.10.
En revanche, cette approche permet une sélectivité du dépôt. En effet, la réduction de l’or a besoin
d’électrons et ils sont fournis par l’oxydation du silicium. On peut ainsi protéger certaines zones du
dépôt d’or en déposant un matériau judicieusement choisi et ne s’oxydant pas dans les conditions
dans lesquelles on se place alors que le silicium, lui, s’oxydera. D’autre part, il est intéressant de noter
qu’en général, la présence de métal à tendance à catalyser la réaction d’oxydation du silicium et donc
à accélérer la production d’électrons servant à réduire le métal. Ce phénomène est parfois utilisé pour
graver le silicium seulement à certains endroits où du métal est déposé [61, 63].
Fig. 3.10: Substrat de silicium massif sur lequel un dépôt d’or par oxydo-réduction a été effectué.
La consommation de silicium pour former des ions SiF 2−6 et fournir des électrons pour la réduction
de l’or a entraîné une augmentation de la rugosité de la surface de silicium à proximité des dépôts
métalliques. En insert, un vue à plus grand champ montre l’homogénéité correcte de ces dépôts.
La quantité d’or déposée de cette manière est bien évidemment dépendante de la durée du dépôt
et de la concentration en ions AuCl−4 ainsi que du pH de la solution initiale. On peut se placer dans
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des conditions telles que le dépôt dure quelques minutes (typiquement 5 minutes) afin de garder une
bonne reproductibilité tout en ayant des temps de dépôt pas trop longs. En revanche, il est difficile
de fixer précisément la taille des petits amas formés. Ceux-ci vont avoir des diamètres moyens assez
bien définis par les conditions de dépôt (concentration de la solution, pH, temps de dépôt), mais il y
aura toujours une dispersion relativement étalée (si l’on compare, par exemple, à la répartition qu’on
obtient avec des colloïdes) autour de cette valeur moyenne comme illustré sur la figure 3.11.
Fig. 3.11: Deux exemples de graphiques du nombre de particules comptées sur une image MEB
en fonction du diamètre. Les données expérimentales sont en vert et le trait plein bleu représente
une répartition suivant une loi normale pour comparaison. En insert, la répartition dans le cas de
colloïdes est beaucoup plus piquée.
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3.3 Les dépôts dans l’alumine nanoporeuse
T outes les méthodes de dépôt présentées ci-dessus peuvent être utilisées pour déposer de l’ordans les pores de l’alumine. Plus précisément, le but est de déposer une petite quantité d’or
(typiquement quelques nanomètres d’épaisseur) au fond de chaque pore.
Nous n’avons pas tenté de faire un dépôt par évaporation parce que les pores se seraient probable-
ment assez rapidement bouchés et on aurait certainement déposé de l’or sur la surface de l’alumine.
Les croissances de fils qui auraient pu résulter de tels dépôts auraient donc probablement été assez peu
intéressantes, présentant des nanofils un peu partout, et certainement pas seulement dans les pores.
En revanche, nous avons essayé trois méthodes qui ont chacune des avantages et des inconvénients
comme nous allons le voir dans la suite de cette partie.
3.3.1 Les colloïdes dans l’alumine
La première méthode envisagée a été de déposer des colloïdes d’or au fond des pores. Les dia-
mètres des colloïdes utilisés étant de l’ordre de 50 nm typiquement, ceux-ci ne sont pas soumis à la
sédimentation et ils restent en suspension en solution. Il fallait donc trouver un moyen de les attirer
au fond des pores. Pour cela, utiliser la poly-L-lysine étant bien évidemment impossible, il nous restait
la méthode de l’électro-migration. En effet, le fond des pores n’étant rien d’autre que la surface du
substrat de silicium, on peut raisonnablement supposer que les choses vont se passer comme dans le
cas d’un substrat de silicium massif. En revanche, l’alumine étant isolante électriquement, on n’aura,
à priori, pas de colloïdes déposés sur l’alumine.
Il fallait aussi choisir la taille des colloïdes en accord avec les diamètres des pores de l’alumine.
Nous avons pu constater qu’un diamètre de l’ordre de 1,5 à 1,1 fois inférieur à celui des pores était
optimal. Cela signifie que les colloïdes ne restaient pas (ou peu) coincés en haut du pore par manque
de place comme illustré sur la figure 3.12 et qu’il y en avait rarement plus d’un par pore.
Fig. 3.12: Images MEB de colloïdes coincés en haut des pores à cause d’un mauvais ajustement
du diamètre des colloïdes par rapport à celui des pores.
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Nous avons fait différents essais en utilisant des solutions de départ plus ou moins concentrées en
colloïdes et des tensions de dépôt plus ou moins importantes et nous avons pu déposer des colloïdes
au fond des pores par cette méthode comme le montre la figure 3.13. Notons qu’il reste des colloïdes
en surface de la couche d’alumine même s’ils ne représentent qu’environ 20% du total des colloïdes
déposés. D’autre part, on est loin d’avoir un colloïde par pore. Pour améliorer cela, nous aurions pu
augmenter la tension, la durée du dépôt ou la concentration en colloïdes de la solution de départ.
Cependant, nous augmentions dans ce cas fortement le nombre de colloïdes restant en haut des pores,
ainsi que la fréquence des colloïdes à deux (ou plus) dans le même pore. Cette technique a donc deux
limitations principales : elle ne permet pas de remplir tous les pores et une formation d’oxyde inhérente
à la méthode a lieu sous les colloïdes (comme nous l’avons vu au paragraphe 3.2.2).
Fig. 3.13: Images MEB de la couche d’alumine nanoporeuse après un dépôt de colloïdes d’or de
50 nm de diamètre. Certains sont déposés en surface de la couche d’alumine (cerclés de jaune sur
l’image de droite) et on est loin d’avoir rempli tous les pores. Cependant, la plupart des colloïdes
sont au fond des pores, sur le substrat de silicium sous-jacent (cerclés de rouge sur l’image de droite
et vues détaillées sur les deux autres images) et on n’a que très rarement plusieurs colloïdes dans le
même pore (aucun cas visible sur ces images).
3.3.2 Le dépôt d’or préalable à la réalisation de l’alumine
Pour tenter d’obtenir de l’or dans le fond de tous les pores, nous avons envisagé un dépôt d’or
sur tout l’échantillon (par évaporation). Cependant, comme expliqué plus haut, il nous paraissait
impossible de réussir à remplir les pores par un dépôt sur la couche d’alumine nanoporeuse directement.
Nous avons donc eu l’idée de déposer de l’or sur le substrat de silicium, avant même de faire le dépôt
d’aluminium qui allait servir à la réalisation de l’alumine. Cette approche permet d’avoir une interface
or/silicium parfaitement sans oxyde et de l’or présent partout sous l’alumine, donc au fond de chaque
pore.
Cependant, il reste plusieurs problèmes. Premièrement, l’or n’adhère pas bien au silicium lors du
dépôt. C’est un problème courant lorsqu’on dépose de l’or sur du silicium qui est habituellement résolu
en déposant une couche d’accroche préalable de quelques nanomètres (par exemple en chrome ou en
titane). Nous avons utilisé un dépôt de 2 nm de titane comme couche d’accroche suivi d’un dépôt
de 5 nm d’or, et enfin, un dépôt d’aluminium d’épaisseur variable (typiquement 1 µ m). Ceci nous a
permis de réaliser l’alumine sans avoir de problème de décollement de la couche. La figure 3.14 illustre
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Fig. 3.14: Principe du dépôt d’or préalable à la
réalisation de l’alumine.
Fig. 3.15: Vu MEB sur la tranche en électrons
secondaires (en haut) d’un échantillon d’alumine
nanoporeuse avec la couche d’or sous-jacente. Une
image en contraste chimique (en bas) met bien en
évidence la présence d’une couche continue d’or.
le principe de cette technique alors que la figure 3.15 montre un exemple d’échantillon ainsi réalisé
avant l’étape de croissance des nanofils.
Deuxièmement, dès que la température monte, l’or devient très mobile sur la surface de silicium
(éventuellement dans le silicium aussi) et va donc pouvoir migrer partout sur l’échantillon. Or, lors de
la croissance des nanofils de silicium (voir figure 3.16), les échantillons sont chauffés au minimum à
450°C environ. Sans entrer dans les détails sur la croissance (donnés dans le chapitre 4), nous pouvons
dire que l’or a très certainement beaucoup bougé entre l’alumine et le silicium, provoquant ainsi des
inhomogénéités très importantes. Des nanofils ont ainsi crût sur certaines zones mais il n’y a rien
entre ces zones, et l’or aussi en a disparu. La figure 3.17 illustre bien le phénomène de migration de
l’or qui a lieu lors du chauffage. En effet, on voit les sphères d’or qui résultent de la migration et de
l’accumulation de l’or à certains endroits après un recuit.
Fig. 3.16: La croissance de nanofils a eu lieu
seulement à certains endroits, ce qui veut dire
que l’or a migré pendant la montée en tem-
pérature nécessaire à la croissance.
Fig. 3.17: Images MEB de la surface de
la couche d’alumine après un recuit. On
constate que l’or qui était dessous a migré
en grande quantité pour venir former ces
sphères. La croissance ne peut donc pas être
homogène dans ce cas, l’or se regroupant à
certains endroits.
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3.3.3 Le dépôt d’or par réaction d’oxydo-réduction dans l’alumine
Enfin, la dernière méthode que nous avons employée pour déposer de l’or au fond des pores de
l’alumine est celle du dépôt par réaction d’oxydo-réduction. A notre connaissance, un seul autre groupe
a déjà utilisé cette technique dans ces conditions [36, 37]. Cette méthode a donné de très bons résultats
comme illustré sur la figure 3.18. La sélectivité du dépôt expliquée dans le paragraphe 3.2.3 montre en
effet ici son intérêt : L’or ne se dépose que là où il y a du silicium, c’est-à-dire au fond des pores. On
peut ajuster la quantité déposée comme c’était le cas lors des dépôts sur silicium massif. On constate
ainsi qu’il est possible de remplir la quasi-totalité des pores. L’or ne s’est déposé qu’au fond des pores
et il n’y en a aucune trace sur l’alumine. Et enfin, la réaction de dépôt a rongé légèrement la substrat
de silicium (il faut oxyder et dissoudre une petite quantité de silicium pour permettre la réduction de
l’or comme expliqué au paragraphe 3.2.3) mais l’or est bien en contact avec le silicium sans couche
d’oxyde intermédiaire.
Fig. 3.18: Images MEB de la couche d’alumine après dépôt d’or par oxydo-réduction dans les
pores. En haut, vues sur la tranche et de dessus, on constate que la quasi-totalité des pores est
remplie. En bas, vue de détail, on peut voir que le substrat de silicium a été légèrement rongé par
la réaction de dépôt.
Remarquons cependant que des conditions de dépôts identiques ne donneront pas les même résul-
tats dans le cas de couches d’alumines relativement épaisses (au delà d’un micron environ). Ceci a été
constaté expérimentalement et est probablement dû à la plus grande difficulté qu’ont les espèces en
solution à être renouvelées au fond des pores présentant un très grand facteur de forme. Par exemple,
pour une même solution d’or, nous avons constaté qu’on obtenait la même quantité d’or au fond de
pores de 3 µm de profondeur en 15 minutes qu’au fond de pores de 600 nm de profondeur en 2 mi-
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nutes. L’effet est donc bien visible. Notons aussi que, la solution d’or utilisée pour le dépôt contenant
du HF, nous désoxydons par la même occasion le fond des pores, le silicium ayant en effet pu être
oxydé lors de la formation de l’alumine en milieu acide. De plus, le traitement thermique détaillé au
paragraphe 2.3.5 permet à cette dernière de résister suffisament au HF pour ne pas être endommagée
par ce dépôt, dans la limite où il n’est pas trop long (nous n’avons pas testé mais il est probable que
plusieurs heures d’exposition au HF finiraient par dissoudre l’alumine).
Le seul bémol de cette méthode est la consommation d’une toute petite quantité de silicium en
surface du substrat (figure 3.18). Cela peut alors former des passages sous les parois des pores de
l’alumine. Le premier problème qui va alors se poser est l’adhérence de la couche d’alumine sur le
substrat : On risque de faire une sorte de "lift-off" et de décoller l’alumine. Le deuxième problème
est que l’or, une fois chauffé lors de la croissance va pouvoir facilement passer d’un pore à l’autre
passant sous les parois et ainsi on peut craindre de ne pas obtenir un fil par pore. Pour l’adhérence,
nous n’avons pas constaté de problèmes en utilisant cette méthode, probablement parce que nous ne
déposions pas beaucoup d’or (de l’ordre de 10 nm au fond de chaque pore) et la quantité de silicium
consommé par la réaction d’oxydo-réduction est donc trop faible pour décoller vraiment l’alumine.
L’aspect migration de l’or sous les parois de l’alumine pendant la croissance sera quant-à lui discuté
au chapitre 4
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3.4 Conclusion sur les catalyseurs
Au terme de différents essais, nous avons donc développé un procédé satisfaisant de dépôt d’or
au fond des pores de l’alumine nanoporeuse. Par satisfaisant, nous entendons qu’il y a une quantité
maitrisée et suffisante d’or au fond de chaque pore, que l’interface or/silicium est propre et surtout
non oxydée, et que l’alumine n’a pas été endommagée pendant le dépôt.
D’autre part, nous avons aussi pu étudier quelques méthodes intéressantes de dépôt de nano-
particules d’or sur substrat de silicium massif. Par exemple, en faisant un dépôt de colloïdes de
diamètre contrôlé par la méthode de l’électro-migration, nous avons l’avantage de maitriser le diamètre
des catalyseurs, ce qui permet d’espérer contrôler le diamètre des nanofils qui vont croitre. La simplicité
et le faible coût de cette méthode en font certainement une très bonne alternative aux méthodes de
lithographie optique ou électronique que l’on pourrait aussi envisager.
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Chapitre4
La croissance
D eux approches principales sont envisageables pour fabriquer des nanofils : l’approche gravure etl’approche croissance.
4.1 La fabrication de nanofils par gravure
La première approche, dite "top-down", consiste à réduire la taille d’un "gros" objet. Elle met enjeu principalement les procédés usuels de la micro-électronique et s’appuie donc sur la capacité
à toujours améliorer la finesse de gravure. Pour diminuer la taille des objets, il suffit d’adapter les
procédés connus pour gagner en finesse de gravure. Pour cette raison, c’est la voie utilisée en micro-
électronique. Un changement radical des méthodes d’élaboration dans ce domaine conduirait en effet
à des coûts énormes pour changer toutes les usines de production.
Dans notre cas cependant, nous avons privilégié la méthode croissance. Nous allons donc dans ce
chapitre, présenter cette méthode avant de nous intéresser à la croissance et à certaines caractéristiques
de nanofils sur des substrats de silicium massifs puis dans les pores de l’alumine. Nous terminerons par
une alternative originale dans l’utilisation de l’alumine pour réaliser des nanofils puis une conclusion.
4.2 L’approche "croissance"
La seconde approche, dite "bottom-up", consiste au contraire à faire croitre les objets à la tailledésirée. Elle se base souvent sur des propriétés d’auto-organisation plutôt que d’utiliser des étapes
de lithographie parfois longues et couteuses. L’industrie de la micro-électronique pourrait être séduite
par cette méthode dans un avenir relativement proche pour améliorer les performances de ses dispositifs
par exemple grâce à de nouvelles architectures. Pour la séduire, il faudrait cependant que cette méthode
permette une avancée majeure étant donné les dépenses en nouveau matériel qu’elle entrainerait
pour être introduite dans les usines de production. De plus, cette méthode ne permet pas facilement
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de réaliser toutes sortes de formes de nano-objets, contrairement à la lithographie "standard". En
revanche, pour les usages expérimentaux et les laboratoires, elle présente aussi l’avantage d’être plus
facile à mettre en œuvre et de coûter beaucoup moins cher.
4.2.1 Généralités sur les méthodes de croissance
La croissance de nanofils consiste à déposer un matériau localement et sur une grande épaisseur.
Voyons donc tout d’abord les différentes possibilités de dépôts qui s’offrent à nous.
Il y a premièrement les dépôts qualifiés de "physiques", où l’on dépose un matériau en le mettant
physiquement en contact avec la surface sur laquelle on veut le déposer. On peut citer ainsi les dépôts
par évaporation ou pulvérisation, dans lesquels une charge fournit le matériau à déposer.
Deuxièmement, on peut parler de dépôts "physico-chimiques". Où l’on dépose le matériau sur la
surface via une réaction chimique. On peut citer par exemple dans cette catégorie la CVD (Chemical
Vapour Deposition) dans laquelle le matériau est sous forme de précurseur gazeux.
Enfin, les dépôts "chimiques", souvent en solution. Il existe par exemple des dépôts par électrochi-
mie, ou oxydo-réduction. Dans ces cas là le dépôt s’effectue à partir d’une espèce chimique qui, après
réaction sur la surface de l’échantillon, donne le matériau à déposer.
4.2.2 La croissance CVD
Nous utilisons un dépôt de type CVD où l’échantillon sur lequel doit être déposé le matériau
(ici le silicium) est introduit dans une chambre dans laquelle circule un gaz porteur (pour nous du
dihydrogène H2) ainsi qu’un précurseur gazeux. Le précurseur gazeux est un gaz contenant les espèces
à déposer. Pour le silicium, on utilise habituellement du silane (SiH4) ou des chlorosilanes (H3ClSi,
H2Cl2Si, HCl3Si ou SiCl4). La figure 4.1 présente le principe de fonctionnement du dépôt CVD de
silicium à partir de silane. Un dépôt CVD a pour caractéristique de se faire sur toutes les surfaces en
contact avec le gaz, sans privilégier une direction ou un côté de l’échantillon. Cette propriété s’appelle
la conformité.
Fig. 4.1: Principe du dépôt CVD de silicium à partir de silane.
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4.2.3 La croissance CVD catalysée : La VLS
Afin de déposer notre matériau seulement à certains endroits, il faut se placer dans des conditions
bien particulières. Dans un dépôt de type physique, la solution la plus courante consiste à masquer les
zones où le dépôt n’est pas désiré. Cette approche est cependant plutôt dans les méthodes dites "top-
down", classiques de la micro-électronique. Une autre solution consiste à introduire un catalyseur de la
réaction utilisée en CVD. Le catalyseur facilitant la réaction, celle-ci a lieu de manière privilégiée là où
il est présent, et pas ou peu ailleurs. On va ainsi augmenter la vitesse de dépôt aux endroits catalysés
par rapport au reste de la surface de l’échantillon. Nous avons retenu cette approche, appelée VLS
(pour Vapeur Liquide Solide, ce qui représente les trois états par lesquels passe le silicium pendant
le processus). La figure 4.2 présente un schéma simplifié du réacteur utilisé pour les dépôts de type
CVD.
Fig. 4.2: Schéma simplifié du réacteur utilisé pour les dépôts CVD.
Nous allons commencer par exposer les mécanismes de la CVD/VLS tels qu’ils sont le plus souvent
décrits dans la littérature avant de nous intéresser aux points discutables, notamment dans le cas
particulier d’une géométrie confinée.
Les différents catalyseurs
Beaucoup de métaux peuvent être utilisés pour déposer du silicium par VLS. Il suffit que la
dissociation du silane SiH4 en silicium Si et hydrogène H2 soit catalysé sur la surface de ces métaux
pour qu’ils conviennent.
Le cas d’école : L’or
L’or est le catalyseur le plus utilisé pour la croissance de nanofils de semi-conducteurs. Peut-être
parce que c’était le métal utilisé à l’origine par Wagner et Ellis [60], sûrement aussi parce qu’il a
toujours été une surface et un matériau modèle à cause de ses propriétés physico-chimiques vis-à-vis
du silicium.
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Fig. 4.3: Principe de la croissance VLS de nanofils de silicium catalysée par de l’or.
La figure 4.3 illustre le principe de dépôt de la méthode VLS pour la cas du silane, avec de l’or
comme catalyseur. Le substrat est initialement couvert de petits amas d’or. Pendant la croissance,
l’échantillon est chauffé. L’or forme alors un alliage liquide avec le silicium, présentant un eutectique
à une température raisonnable (la température eutectique du mélange or–silicium est de 363 °C,
figure 4.4). Les molécules gazeuses de silane, portées par le flux de gaz porteur (H2), sont déposées à
la surface de l’échantillon, et en particulier en surface des gouttelettes de catalyseur. Celles-ci facilitent
la réaction de dissociation du silane à leur surface. Cette réaction aura donc lieu beaucoup plus vite
pour les molécules de silane en surface des gouttelettes de catalyseur que pour celles posées sur la
surface de l’échantillon. Le silicium issu de cette réaction est incorporé à la gouttelette liquide et
diffuse à l’intérieur alors que les atomes d’hydrogène sont désorbés sous forme de dihydrogène. Le
taux en silicium de l’alliage liquide formant les gouttelettes augmente donc jusqu’à atteindre la ligne
de solidus sur la diagramme binaire. Le silicium en excès précipite alors, et ce préférentiellement sur
le cristal de silicium sous-jacent déjà existant.
Les catalyseurs jouent donc un rôle capital dans la croissance, en abaissant l’énergie d’activation
du dépôt de silicium aux endroits où il est catalysé. Cela permet la sélectivité du dépôt et la croissance
des fils.
Plus la température est élevée au-dessus de l’eutectique et plus il faudra du silicium pour saturer
la gouttelette donc plus il faudra du silicium avant que celui-ci ne commence à précipiter sous la
gouttelette. A l’inverse, dans le cas où l’on se place juste au-dessus de la température eutectique, on
doit avoir une quantité relativement faible de silicium dans la gouttelette. Ces considérations sont
intéressantes si l’on s’intéresse au contrôle précis des arrêts de croissance. En effet, lors de l’arrêt,
l’arrivée de silane dans la chambre est coupée. Cependant, le silicium présent dans la gouttelette finit
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Fig. 4.4: Diagramme binaire de l’alliage or–silicium.
de précipiter au fond alors que celle-ci refroidit, ce qui introduit une latence dans l’arrêt de croissance
qui peut être gênante.
D’autre part la température de fusion devrait chuter pour des gouttelettes de tailles suffisamment
petites. Ainsi, on peut s’attendre à avoir des températures eutectiques inférieures à 363°C pour les
plus petites gouttelettes. Typiquement et même si notre cas n’est pas exactement le même, le rayon
à partir duquel ces effets commencent à être visibles pour des nano particules d’or pur encapsulées
dans de la silice (SiO2) semble être de l’ordre de 5 à 10 nm comme illustré sur la figure 4.5 issue de
l’article [64].
Fig. 4.5: Évolution de la température de fusion de nano particules d’or encapsulées dans de la silice
(SiO2) en fonction de leur diamètre. La double-flèche Tm(∞) représente la température de fusion
de l’or massif. La ligne pointillée est issue d’un modèle et la ligne continue représente le coefficient
de diffusion qui est supposé suivre une loi d’Arrhénius (image issue de l’article [64]).
Pour comprendre cet effet de manière simple, considérons que les liaisons entre les atomes sont les
principales sources de cohésion du solide. Dans le cas d’une nanoparticule, le rapport surface/volume
étant beaucoup plus grand que pour un matériau massif, il y a une plus grande proportion d’atomes
avec des liaisons pendantes en surface. L’énergie nécessaire à la fusion est réduite et la température
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de fusion diminue. Ce phénomène est observable pour la croissance de nanofils dans [65], où les
auteurs mettent en évidence la croissance de nanofils de germanium à des températures inférieures
à la température eutectique de l’alliage or–germanium. Dans notre cas, nous supposerons ces effets
négligeables, sauf pour les quelques cas de particules dont le diamètre est inférieur à 10 nm.
Un autre aspect à retenir à propos de l’or est son "bannissement" des salles de fabrication de la
micro-électronique. En effet, il a une très grande facilité à diffuser dans le silicium et apporte donc
de très grands risques de contamination des dispositifs et des machines. Il faut donc garder à l’esprit
qu’on ne pourra à priori pas adapter directement des méthodes de fabrication utilisant de l’or à des
applications de micro-électronique, à moins de remplacer l’or par un autre catalyseur.
Le cuivre
Le cuivre est une alternative intéressante à l’utilisation de l’or pour la croissance. Sa compatibilité
micro-électronique est moins mauvaise que celle de l’or même si certains problèmes persistent. En
effet, jusqu’à il y a quelques années, le cuivre aussi était "banni" des salles blanches de production
de composants micro-électroniques. Il a cependant été intégré dans les procédés pour sa très bonne
conductivité électrique. Des contraintes comme la mise en place de barrières contre la diffusion sur
les dispositifs et à l’utilisation de machines dédiées ont été mises en places. Ces problèmes résolus, le
cuivre est maintenant présent dans certaines zones des chaînes de production.
Ainsi la croissance de nanofils de silicium catalysés par du cuivre est envisageable. Il y a évidemment
de nombreux avantages à disposer de plusieurs catalyseurs possibles notamment pour les propriétés
des nanofils résultants.
Fig. 4.6: Diagramme binaire de l’alliage cuivre–silicium(issu de [66]).
Dans le cas de la méthode VLS au sens strict, le métal forme un alliage liquide avec le silicium
pendant la croissance. Cependant, certains métaux conduisent à une croissance de nanofils par VSS
(Vapeur Solide Solide) pendant laquelle les gouttelettes du mélange silicium–métal sont sous forme
solide. Le silicium venant de la réaction de dissociation du silane en surface peut, malgré tout, être
incorporé dans la gouttelette et migrer jusqu’à la base de celle-ci. Ce genre de croissance a été observé
par exemple dans la croissance de nanofils de silicium avec un catalyseur de PtSi [67]. La figure 4.6
présente le diagramme binaire de l’alliage cuivre–silicium (issu de [66]) avec une température eutectique
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de 802 °C. Cette température est beaucoup plus élevée que celle de l’eutectique or–silicium (363 °C).
Si l’on désire faire de la croissance en mode VLS et non pas VSS, il faudra donc se placer au-dessus de
802 °C. Ceci va entraîner un dépôt non-catalysé simultané. En effet, le dépôt de silicium à partir de
silane par CVD sans catalyseur comme présenté sur la figure 4.1 se fait dans notre machine au-delà de
650 °C environ. L’alternative étant de se placer à une température inférieure à 650 °C et nous aurons
alors une croissance VSS, c’est-à-dire avec un catalyseur sous forme solide.
Autres exemples
Beaucoup d’autres métaux sont utilisables en tant que catalyseurs pour la réaction de dissociation
du silane. A titre d’exemple nous pouvons citer une très belle illustration donnée dans [68] où les
auteurs montrent une croissance catalysée par de l’aluminium et choisissent le mode de croissance
(VLS ou VSS) en changeant la température. Hormis l’aluminium, on peut citer par exemple le PtSi
[67] qui permet une croissance VSS et aurait le mérite d’être compatible avec les procédés de la
micro-électronique.
Paramètres importants de la croissance
De très nombreux paramètres entrent en jeu dans la croissance des nanofils par VLS. Ce mode de
croissance n’étant pas encore compris dans les détails, l’influence exacte de chaque paramètre n’est
pas toujours bien maîtrisée. Cependant, nous allons donner ici la plupart des paramètres les plus
importants et expliquer leur influence générale. Nous essayerons d’en examiner quelques-uns plus en
détails dans la partie 4.3.1.
La température
La température joue un rôle fondamental dans la croissance. C’est en effet la source de l’énergie
nécessaire à l’activation de la réaction de dissociation du silane en silicium et hydrogène à la surface de
l’échantillon. Dans le cas où on se place à une température supérieure à la température eutectique, un
dépôt à la fois catalysé et non-catalysé peut avoir lieu. Mais comme la vitesse de dépôt non-catalysé
est très inférieure à celle du dépôt catalysé, la croissance se fera principalement sous les catalyseurs.
En début de croissance, une des phases importantes est la formation des gouttelettes liquides
d’alliage or–silicium. Celles-ci peuvent être créées principalement de deux manières : soit le silicium
du substrat diffuse et s’incorpore dans la gouttelette d’or sous l’effet de la température, jusqu’à ce
que la teneur en silicium soit suffisante pour faire fondre la gouttelette. Soit le silane est déjà présent
dans la chambre de dépôt et il fournit une partie du silicium qui va s’incorporer dans la gouttelette
(l’autre partie venant du substrat comme dans le premier cas). Évidemment, pour utiliser le silicium
du substrat, la température devra être plus élevée que si l’on désire utiliser le silicium venant du
silane. Certaines croissances seront donc précédées d’un recuit à une température supérieure à celle
de la croissance en elle-même et sous une atmosphère d’hydrogène ou d’argon, mais ne contenant pas
de silane.
En fin de croissance, la température dans la chambre de dépôt diminue lentement (environ 100 °C
en 25 mn, la diminution n’étant pas linéaire). Pendant cette descente en température, et pour une
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température supérieure à 363 °C, la gouttelette reste sous forme de mélange liquide, diminuant sim-
plement sa teneur en silicium le long de la ligne de liquidus sur le diagramme binaire (figure 4.4). Le
silicium va donc continuer à précipiter, et la croissance va donc "virtuellement" se poursuivre, même
si l’on prend garde à exclure le silane de l’atmosphère de la chambre. Enfin, lors de la solidification
(pour une température inférieure à 363 °C), le mélange eutectique or–silicium va se séparer en deux
phases distinctes.
Pendant toute la durée de la croissance, la température va fournir à l’or une mobilité dans et
à la surface du silicium qui est connue pour être très importante [69, 70]. Cela risque de poser des
problèmes si l’on veut éviter le déplacement des catalyseurs, ou, dans le cas où ils seraient proches les
uns des autres, leur coalescence.
La pression partielle de silane
Un autre paramètre important pour le contrôle de la croissance est la pression partielle de silane.
Évidemment, plus celle-ci est élevée, et plus la croissance sera rapide. On peut ainsi facilement moduler
la vitesse de croissance à une température fixe donnée. Pour ajuster la pression partielle de silane on
se place généralement avec un flux fixe de dihydrogène (3.7 L/mn) et on fait varier le flux de silane
(entre 15 et 200 mL/mn environ).
Outre la vitesse de croissance, la pression partielle de silane peut influencer d’autres aspects de la
croissance. Par exemple, si l’on dispose de catalyseurs de diamètres variés, pour une condition donnée
de croissance, certains diamètres vont être favorisés alors que d’autres vont moins ou pas donner
naissance à des nanofils. Ainsi, nous avons pu déterminer que pour favoriser les plus petits diamètres,
il fallait se placer à des flux (ou pressions partielles) de silane plus élevés.
Enfin, il semblerait que la croissance est plus ou moins "stable" pour des flux de silane différents.
En effet, dans certains cas nous avons pu observer des nanofils très réguliers alors que d’autres étaient
très tortueux et la croissance semblait donc avoir été beaucoup plus chaotique.
La durée de croissance
Le paramètre essentiel pour contrôler la longueur des nanofils obtenus par croissance est bien
évidemment la durée de ladite croissance. Plus celle-ci sera longue, plus les nanofils seront longs. En
théorie, le catalyseur n’est pas consommé au cours de la croissance et donc celle-ci peut se prolonger
sans limite de temps. En pratique, suivant les conditions, nous verrons en détails qu’il peut y avoir
des pertes d’or (ou du métal catalyseur en général) le long des flancs du fil. Dans ce cas, le diamètre
de la gouttelette de catalyseur diminue au cours du temps et la croissance est limitée. On peut ainsi
observer des fils pointus.
Les flux de gaz
A priori, les flux de gaz jouent un rôle assez important dans la croissance. En effet, si les espèces
ne sont pas renouvelées suffisamment rapidement, ce facteur peut alors limiter la vitesse de dépôt.
Dans notre cas cependant, nous faisons très peu varier le flux du gaz porteur, puisque nous nous
plaçons presque systématiquement à une pression donnée de 20 mbar et avec un flux de 3.7 L/mn de
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dihydrogène.
La géométrie des écoulements de gaz autour des échantillons ainsi que l’homogénéité de la tempé-
rature peuvent également avoir de l’influence sur la croissance. Mais, là encore, les croissances ayant
lieu toujours dans la même machine, il nous est impossible d’en modifier la géométrie et donc d’étudier
ces effets expérimentalement.
D’une manière générale, nous verrons aussi par la suite que l’on peut introduire des gaz supplé-
mentaires pendant la croissance (en plus du gaz porteur H2 et du précurseur SiH4). Par exemple,
nous avons fait de nombreux essais pour essayer de comprendre les conséquences d’un ajout de HCl
gazeux. De même, la très grande majorité des groupes cherchant à doper les nanofils réalisés par cette
méthode qu’est la VLS utilisent des gaz supplémentaires pendant la croissance, comme le diborane
B2H6 ou la phosphine PH3. Dans les deux cas, le dopant est ainsi incorporé dans le nanofils en cours
de croissance. La machine utilisée pour les croissances permettait d’ajouter du HCl gazeux et éven-
tuellement du TMA (Triméthylaluminium Al2(CH3)6) au mélange gazeux de base. Le TMA permet
un éventuel dopage du silicium avec de l’aluminium pendant la croissance mais ne sera pas exposé
en détails, ayant été peu utilisé (pour des informations plus complètes, voir [71]). En revanche, nous
exposerons les effets du HCl dans la suite.
4.2.4 De l’importance de la préparation des échantillons
En plus des paramètres précédents, les propriétés des nanofils réalisés par VLS vont dépendre
grandement de la préparation des échantillons avant la croissance proprement dite. En ce qui concerne
les nanofils épitaxiés (et comme nous l’avons déjà exposé dans le chapitre 3), la qualité de l’interface
entre le catalyseur et le substrat de silicium sous-jacent peut s’avérer cruciale. En effet, les tout
premiers stades de la croissance sont déterminants pour la qualité des nanofils à venir.
La plupart des groupes travaillant sur la croissance de nanofils de silicium par VLS sont d’accord
pour dire que la direction naturelle de croissance est la direction [111] du silicium dans le cas de fils
supérieurs à un diamètre de l’ordre de 10 à 20 nm [60, 72, 73, 74]. Le dépôt se faisant à priori en
épitaxie sur le substrat de silicium, les nanofils vont prendre une direction dépendant de l’orientation
de la surface du substrat. En particulier, si le substrat est orienté selon la direction [111], les nanofils
vont croitre en épitaxie perpendiculairement à la surface. Les nanofils plus petits en diamètre semblent
avoir une direction naturelle différente : [110] ou [112] [75]. Dans tous les cas, la qualité de la surface
initiale est très importante.
Dans la suite de ce chapitre, nous allons nous intéresser à la croissance de nanofils sur substrat
massif, puis à la croissance dans les pores de l’alumine. Nous présenterons différents aspects de la
croissance et certaines propriétés des nanofils obtenus dans chacun des deux cas.
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4.3 Nanofils sur silicium massif
N ous allons commencer par nous intéresser à la croissance des nanofils de silicium sur un sub-strat de silicium massif, hors de l’alumine nanoporeuse. En effet, comme rapidement exposé
précédemment, de nombreux paramètres entrent en jeu lors de la croissance et influent sur toutes les
propriétés des nanofils résultants.
Commençons par la compréhension de la croissance et les modèles proposés dans la littérature,
puis nous les comparerons aux tendances que nous avons décelées lors de nombreuses expériences.
Nous étudierons ensuite plus précisément des propriétés de nanofils que nous avons élaborés.
4.3.1 Modèles de croissance et comparaisons avec les nanofils obtenus
Il est important de noter que la croissance par le mode VLS, même si elle a été mise en évidence
relativement tôt (Wagner et Ellis [60] en 1964), n’est pas encore complètement comprise. Néanmoins,
étant donné que de plus en plus de groupes l’emploient, des explications ou des tentatives d’explications
sont proposées.
D’une manière générale, le but de la plupart des groupes qui travaillent dans ce domaine d’activité
est de pouvoir synthétiser des nanofils en contrôlant parfaitement leur diamètre, leur direction de
croissance, et leurs propriétés structurales (un exemple issu de [76] de croissance bien maitrisée est
donné figure 4.7). Pour cela, il semble très important de comprendre au mieux le phénomène de la
croissance.
Fig. 4.7: Exemple de photo MEB de nanofils de silicium dont la croissance catalysée par de l’or a
été bien maitrisée, issue de [76]. Les barres d’échelle font 1 µm.
Les explications avancées dans la littérature
Il s’agit donc de comprendre au mieux le passage du silicium de l’état silane SiH4 jusqu’à l’état
solide cristallin formant le nanofil. Pour comprendre et modéliser ce processus de croissance, nous
pouvons envisager d’utiliser une approche thermodynamique. Toutefois, il est évident que plus les
dimensions des nanofils seront réduites, et plus cette approche risque de se révéler inapte à décrire la
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réalité. Pour les fils de très petit diamètre (la limite restant à déterminer, mais étant de l’ordre de
quelques nanomètres) il faudrait plutôt envisager une approche atomistique.
Commençons par une approche thermodynamique. Les premiers à avoir étudié le phénomène avec
une approche plutôt expérimentale sont Wagner et Ellis. Ils ont principalement insisté sur l’effet cata-
lytique des gouttelettes liquides d’or–silicium (ou d’une manière générale de l’alliage métal–silicium).
Selon leur interprétation, les interfaces gaz-liquide et liquide-solide sont plus favorables qu’une inter-
face gaz-solide à l’adsorbtion réactive et la nucléation. En particulier, ils expliquent que la gouttelette
liquide attire les espèces gazeuses réactives (le silane pour nous).
Une explication plus complète a été donnée par Givargisov en 1975 [77]. Cet auteur fait une
approche thermodynamique et montre plusieurs choses. Premièrement, il observe une augmentation
de la vitesse de croissance avec le diamètre des fils, et en particulier l’existence d’un diamètre critique
en-deçà duquel la croissance n’aura pas lieu pour des paramètres de croissance donnés. Il montre
ainsi une diminution de ce diamètre critique lorsque l’on augmente la pression partielle de silane (il
utilise plutôt du tetra-chlorosilane SiCl4). Nous avons trouvé la même tendance (avec du silane SiH4)
puisque pour obtenir de belles croissances de fils de petits diamètres, nous avons dû choisir de fortes
pressions partielles de silane. Selon l’explication avancée pour ce phénomène, la différence de potentiel
chimique entre la phase gazeuse et la phase solide du silicium est plus faible si le diamètre du fil est
plus petit, à cause de l’effet de Gibbs-Thomson pour lequel la pression de vapeur saturante augmente
lorsque le rayon d’une gouttelette diminue. Ainsi, la vitesse de croissance est plus faible pour les petits
fils. L’auteur trouve aussi une dépendance de type loi d’Arrhénius de la vitesse avec la température.
Il tente ensuite de déterminer l’étape limitante du processus, étape déterminant l’énergie d’activation.
Fig. 4.8: Schéma des différentes espèces entrant en jeu dans une croissance VLS "simple" de silicium
catalysée par de l’or. Nous avons volontairement négligé les atomes d’or présents dans le cristal solide
de silicium.
Il convient ici de bien comprendre les étapes potentiellement limitantes dans la croissance VLS
comme le montre la figure 4.8. Premièrement, la source de silane (ou de l’espèce réactive de manière
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générale) doit être suffisante pour alimenter le dépôt. Ensuite, le transport des espèces gazeuses réac-
tives depuis l’atmosphère de la chambre de CVD jusqu’à la surface des échantillons et, en particulier,
la surface des gouttelettes de catalyseur (un alliage d’or–silicium) peut ne pas se faire suffisamment
vite. L’adsorption des molécules de silane sur la surface, puis leur réaction de dissociation peut aussi
limiter la vitesse de croissance. Enfin, l’incorporation des atomes de silane dans la gouttelette de
catalyseur, puis leur diffusion jusqu’à l’interface liquide–solide, enfin leur précipitation sur le cristal
de silicium sous-jacent sont les dernières étapes du processus. Ainsi, le silicium passe par un grand
nombre d’étapes pendant le processus. De plus, les atomes d’hydrogène issus de la dissociation du
silane devront pouvoir se recombiner en molécules H2 et se désorber de la surface de la gouttelette
pour rejoindre le flux de gaz sous peine de saturer la surface du catalyseur.
Or, pendant la croissance "standard" (c’est-à-dire si le catalyseur n’est pas consommé au fur et à
mesure, si le fil pousse de manière stable et en particulier à vitesse constante), nous sommes en régime
stationnaire. Dans ce cas, le flux de silicium depuis la source jusqu’au cristal est constant et il n’y a pas
d’accumulation des espèces entre deux étapes. Cela suppose aussi que tous les paramètres physiques
(concentration en silicium et or de la gouttelette, potentiels chimiques des espèces dans les différents
milieux, etc...) restent constants. Il en résulte que l’étape limitante ne peut pas être postérieure à la
dissociation de silane en silicium et hydrogène à la surface du catalyseur car si tel était le cas, on
aurait une accumulation de silicium et/ou de silane en surface du catalyseur, ce qui provoquerait une
encapsulation de la gouttelette et un arrêt de la croissance (c’est d’ailleurs une des causes possibles
des arrêts de croissance que nous détaillerons dans la suite). Cet argument suppose que le silane, et
surtout le silicium adsorbés sur la gouttelette d’or, ne peuvent pas (ou très peu) se désorber facilement.
Ainsi, on suppose que le mécanisme de dépôt des espèces réactives sur la surface n’est pas réversible
et l’étape limitante est alors la réaction de dissociation du silane.
Cependant, si l’on ne fait pas cette hypothèse, l’étape limitante peut alors être l’étape de nucléation
ou cristallisation à l’interface liquide-solide. En effet, l’étape de diffusion du silicium à travers la
gouttelette liquide de catalyseur ne peut pas être considérée comme limitante puisque les fils de plus
gros diamètres ne poussent pas moins vite que ceux de plus petits diamètres (ils poussent plus vite
ou à la même vitesse, suivant les cas), or la taille des gouttelettes étant plus importante, la distance
à parcourir serait plus grande et la vitesse de croissance s’en trouverait ralentie si c’était la diffusion
qui limitait le phénomène. De plus, la vitesse de diffusion du silicium dans un métal (ou du silicium)
liquide est connue pour être très importante. La vitesse de diffusion du silicium dans un alliage liquide
or–silicium n’est pas disponible mais est probablement du même ordre de grandeur.
Givargisov dans son article [77] semble indiquer que l’étape de nucléation est prépondérante dans le
processus. En revanche, selon des études plus récentes [38, 78, 79], l’étape de dépôt-réaction du silane
sur la surface de la gouttelette liquide est plus probablement le phénomène limitant dans le processus
de croissance. Le principal argument avancé étant la non réversibilité du dépôt réactif du silane qui
entrainerait une accumulation de silicium à l’interface liquide-gaz à forts flux de silane, phénomène
n’étant pas observé. Cependant, l’étude de Givargizov [77] était faite avec du tetra-chlorosilane SiCl4
et les autres études ont été faites avec du silane SiH4 ou du disilane Si2H6. Il est donc tout à fait
possible que le chlore ou un composé chloré (HCl par exemple) ait un effet non négligeable sur le
processus.
53
Pour conclure cette discussion sur les aspects d’énergie d’activation, comparons les énergies d’ac-
tivation mesurées par les différents groupes cités précédemment dans le tableau 4.1.
Groupe Diamètre des fils Procédé Énergie d’activation mesurée
[77] 0.1–5 µm SiCl4 ; 900–1250 °C 200 kJ/mol
[72] 0.5–1.6 µm SiH4 ; 550–900 °C 49.8 kJ/mol
[38] 100–340 nm SiH4 ; 400–600 °C 91 kJ/mol
[79] 30–150 nm Si2H6 ; 500–650 °C 51 kJ/mol
[78] 3–40 nm SiH4 ; 365–495 °C 230 kJ/mol
Tab. 4.1: Synthèse des différentes énergies d’activation mesurées pour le processus de croissance
VLS par différents groupes.
Les énergies mesurées sont très différentes les unes des autres. Ceci n’est pas très surprenant car les
conditions expérimentales varient grandement, et donc le processus étudié est sûrement assez différent
d’un groupe à l’autre. Dans leur article, Kikkawa et al. [78] attribuent cette énergie d’activation
de manière générale à la réaction de dépôt–dissociation du précurseur gazeux sur la surface de la
gouttelette et les écarts mesurées aux différences de diamètre pour des conditions expérimentales
similaires.
Enfin, il est intéressant de remarquer, comme le note Givargisov [77], que l’effet bénéfique de la
gouttelette de catalyseur a probablement lieu à l’interface liquide–gaz mais aussi à l’interface liquide–
solide. Ainsi, les énergies d’activation des deux phénomènes (respectivement le dépôt–dissociation du
précurseur gazeux et la nucléation/cristallisation du silicium) sont probablement réduites du fait de la
présence de la phase liquide. Il montre ainsi que si l’on veut profiter de ces deux effets d’accélération, il
faut se mettre dans des conditions où la diffusion entre les deux étapes se fera sans introduire de retard.
Comme la diffusion dans la phase liquide n’est probablement pas limitante, les énergies d’activations
mesurées doivent être le reflet d’un mélange des deux phénomènes et non-attribuables à une seule
étape limitante suivant les conditions expérimentales.
Pour comprendre les phénomènes de croissance et leurs conséquences sur la forme des fils, on peut
aussi s’intéresser à l’aspect géométrique du mouillage de la gouttelette liquide. En effet, le diamètre du
fil est déterminé par le diamètre de la gouttelette, donc la forme générale du fil dépend de l’évolution
de cette gouttelette.
Le paragraphe 4.3.2 donne nos résultats expérimentaux obtenus sur la structure des fils, et en
particulier sur leur facettage. Mais commençons par les observations très intéressantes de Ross et al.
[74] en MET (Microscopie Électronique en Transmission) à propos de la forme des flancs des fils. Leurs
fils ressemblent au modèle décrit figure 4.9.
Les fils ont une section hexagonale et une face sur deux est finement facettée en dents-de-scie. Les
auteurs attribuent cette morphologie à des oscillations périodiques de l’étalement de la gouttelette
(gardant un volume constant) durant la croissance, l’angle de mouillage de celle-ci sur le haut du fil
variant entre deux limites. Cette approche est très attirante à priori puisque le diamètre du nanofil est
déterminé aisément par le diamètre initial de la gouttelette de catalyseur mouillant le substrat (aux
variations de l’angle de mouillage près).
54
Fig. 4.9: Modèle de la structure des flancs des nanofils d’après Ross et al. [74].
Plus récemment, Schmidt et al. [80] et Li et al. [81] ont proposé un modèle décrivant l’évolution
du diamètre du fil en fonction de paramètres tels que le diamètre initial de la gouttelette ou le ratio
η = PSi/P
eq.
Si où PSi est la pression de vapeur à température ambiante pour la géométrie étudiée
(une gouttelette) et P eq.Si est la même quantité à l’équilibre pour une interface gaz–liquide plane. Cette
approche a pour intérêt évident de ne pas faire intervenir le temps. On peut ainsi facilement tracer
l’évolution du diamètre d’un fil en fonction de la hauteur par exemple. Les auteurs montrent, là encore,
l’existence d’un rayon critique dépendant des conditions et en-deçà duquel le diamètre des fils se réduit
rapidement à zéro. Ainsi, les fils de petits diamètres sont obtenus pour une forte pression de silicium
(η grand). En effet, plus η est grand et plus le rayon critique initial est petit. Enfin, ce modèle ne tient
absolument pas compte des facettages des flancs des fils et se base uniquement sur une forme de calotte
sphérique parfaite pour la gouttelette, conduisant à une ligne d’interface solide–liquide–gaz circulaire.
Les deux principales "forces" entrant en jeu dans le modèle étant la différence d’énergie libre de Gibbs
causée par la croissance d’une tranche élémentaire de fil et les énergies de surface. Remarquons de ce
fait que la tension de surface σV S du cristal de silicium utilisée dans ce modèle est uniforme sur tout
le tour du fil, et ne tient pas compte des différentes orientations cristallographiques.
En ce qui concerne les directions cristallographiques cependant, comme dit précédemment, la
direction préférentielle de croissance des fils est souvent la direction [111] pour les fils de diamètres
relativement grand (> 20–30 nm) et peut être différente (par exemple [110]) pour les plus petits fils
[75]. A ce sujet, Wang et al. [82, 83] ont proposé un modèle thermodynamique de nucléation basé
sur les énergies de surface des différentes faces cristallographiques où la direction préférentielle de
nucléation est la direction [111] pour les gouttelettes de catalyseur de diamètre supérieur à 25 nm et
la direction [110] pour les plus petits diamètre.
Cette approche géométrique du mouillage de la gouttelette mettant en jeu des tensions de surface
est assez convaincante et semble donner des résultats cohérents avec d’autres études mais il semble
pour l’instant que les efforts pour prendre en compte chacun des différents phénomènes restent trop
isolés et il serait très bienvenu de tenter de les rassembler.
De manière générale, tous les modèles ou les tentatives d’explications proposés dans la littérature
ont des approches classiques utilisant la thermodynamique. Tous ces modèles sont basés sur le fait que
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la croissance d’une petite tranche de fil ou la nucléation d’un petit volume de silicium va engendrer le
changement d’énergie libre suivant, décomposé en un terme de surface et un terme de volume :
∆Gtot = ∆Gs +∆GV (4.1)
D’un côté, les énergies de surface vont changer selon une loi de la forme :
∆Gs = σSV × S (4.2)
Où σSV représente la tension de surface solide–gaz et S est la surface de cristal créée en contact avec le
gaz (par exemple si on considère la croissance d’une petite tranche de fil, ça sera la surface extérieure
du cylindre ainsi créé). Cette quantité est donc proportionnelle au rayon du nanofil, r. Les autres
interfaces ne sont pas modifiées par la croissance d’une petite "tranche" de nanofil.
De l’autre côté, la différence d’énergie libre du silicium entre les deux états (liquide et solide) :
∆GV = ∆gV × V (4.3)
Où ∆gV est la différence d’énergie libre de Gibbs par unité de volume, de la forme :
∆gV =
−RT
Vm
ln(
CSi
Ceq.Si
) (4.4)
(R étant la constante des gaz parfaits, T la température, Vm le volume molaire du cristal de sili-
cium créé, CSi et Ceq.Si la concentration du silicium respectivement dans la gouttelette et sur la ligne
d’équilibre liquide–solide du diagramme Or–Silicium). V est le volume de cristal créé, proportionnel
à r2.
On voit donc très bien que pour les faibles rayons r, le terme de surface ∆Gs va être prépondérant
et la croissance ne sera pas favorable, alors que pour les plus grands rayons r, le terme de surface
sera moins important. D’autre part, en augmentant la pression partielle de silane, on va augmenter
CSi/C
eq.
Si car augmenter la pression partielle de silane va augmenter CSi la concentration en silicium
dans la gouttelette. C’est donc pourquoi il convient de se placer à forte pression partielle de silane
pour favoriser la croissance des fils de petits diamètres.
En conclusion sur l’approche thermodynamique, il est clair que le processus de la méthode VLS
semble thermiquement activé et le dépôt–dissociation du précurseur gazeux sur la surface de la goutte-
lette liquide contribue probablement à limiter la croissance. Dans certaines conditions expérimentales,
la cristallisation du silicium à l’interface liquide–solide est peut-être limitante aussi. Le diamètre des
gouttelettes, et donc des nanofils, joue un rôle important dans le processus et il est clair qu’il est plus
"difficile" de faire croitre des plus petits fils. Il faudra alors choisir scrupuleusement les conditions ex-
périmentales pour obtenir des dépôts satisfaisants. Un paramètre crucial est ainsi le diamètre critique
en-deçà duquel la croissance n’a plus lieu pour des conditions expérimentales données (voir [84, 85] à
ce sujet).
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Nos résultats sous l’angle des différentes explications possibles
Afin de préciser notre sentiment vis-à-vis de ces différentes tendances, nous allons commencer par
exposer de manière générale les nanofils que nous avons obtenus sur silicium massif. Nous donnerons
plus de détails sur les propriétés structurales dans le paragraphe suivant (4.3.2).
La figure 4.10 présente des photos MEB d’un exemple d’échantillons que nous avons obtenu par
croissance à partir d’une couche d’or évaporée sur le substrat orienté [111]. La croissance a été effectuée
à 650 °C pendant 15 mn et a été précédée d’un recuit sous hydrogène à 800 °C de 10 mn pour faire
démouiller l’or et former les gouttelettes de catalyseur. Notons premièrement que les fils poussent
en majorité dans la direction [111] perpendiculaire à la surface du substrat. Quelques coudes sont
observables sur certains fils qui continuent alors leur croissance dans une autre direction 〈111〉 du
cristal. L’origine de ces coudes n’est pas précisément comprise mais ils pourraient être dûs à de petites
perturbations durant la croissance. Enfin, les cercles rouges mettent en évidence des extrémités de fils
pour lesquels la croissance a été interrompue prématurément par perte ou encapsulation du catalyseur.
Fig. 4.10: Image MEB inclinée (10°) d’un échantillon après croissance. Les extrémités de fils cerclées
de rouge révèlent un arrêt prématuré de la croissance par perte ou encapsulation du catalyseur.
En ce qui concerne la croissance générale donc, il apparait deux problèmes principaux. La direc-
tion de croissance peut changer brusquement, créant un coude et généralement reprenant une autre
direction 〈111〉. Le catalyseur peut alors ne pas rester stable, c’est-à-dire qu’il est encapsulé ou qu’il
s’échappe peu à peu ou brusquement. D’autre part, les diamètres des fils (déterminés par les diamètres
des gouttelettes initiales) sont assez dispersés lorsqu’on utilise le démouillage d’une couche d’or comme
ici. De même, la position des fils sur la surface n’est pas maitrisée.
Les "accidents" de croissance
Commençons par nous intéresser aux différents phénomènes sources de problèmes lors de la crois-
sance.
Premièrement, au cours de la croissance, la gouttelette du catalyseur a parfois tendance à diminuer
en volume en perdant des nano-gouttelettes sur les flancs du fil. Le phénomène est connu et discuté dans
la littérature [76, 86, 87]. Cependant, dans nos expériences, il est intéressant d’observer l’influence de
l’injection d’HCl gazeux dans le mélange initial (SiH4 etH2) sur cette migration en surface du silicium
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des gouttelettes de l’alliage or–silicium. En effet, lorsqu’on ajoute du HCl pendant la croissance, et en
gardant les autres paramètres fixés, les fils obtenus sont plus réguliers, les diamètres minima atteints
sont plus petits, les flancs des fils paraissent plus lisses et on n’observe pas de nano-gouttelettes sur les
flancs des fils. Sur la figure 4.11 on peut voir cette différence : Le fil est couvert de nanogouttelettes à
gauche alors qu’il n’y en a pas sur les flancs à droite (seulement vers le sommet). Cette présence d’or
uniquement tout près du haut du fil dans le cas avec HCl s’explique en considérant que la croissance
ne s’arrête pas brusquement et que lorsque la température commence à redescendre, alors qu’il n’y a
déjà plus de HCl dans la chambre, une petite quantité d’or peut migrer aux alentours du catalyseur,
comme c’est le cas tout le long du fil pendant toute la croissance sans HCl.
Fig. 4.11: Images MEB montrant des nanofils résultants d’une croissance sans HCl (à gauche)
et avec HCl (à droite). Les nano-gouttelettes d’or provenant du catalyseur couvrent tout le fils à
gauche alors qu’il n’y en a que juste tout proche du haut du fil à droite.
Le HCl ayant un effet gravant sur le silicium, surtout en présence d’or [88], cela pourrait expliquer
la diminution des diamètres ou le lissage des surfaces des flancs. Cependant, la forme des fils obtenus
dans une telle hypothèse serait celle de cônes, avec une base fine et un sommet large, comme Latu-
Romain et al. [89] ont pu en obtenir. Ce n’est pas du tout le cas et les fils sont plutôt très réguliers
en diamètre, avec des rapports de forme pouvant aller jusqu’à 100, voire plus (diamètre de l’ordre de
50 nm et longueur de l’ordre de 5 µm). De plus, lorsqu’on effectue ce genre de croissance à partir de
colloïdes calibrés en diamètre, on obtient des croissances avec des petits diamètres, pour lesquels on
n’en avait pas sans HCl. Il semblerait donc que celui-ci abaisse le rayon critique en-deçà duquel la
croissance n’a pas lieu. En supposant que le problème empêchant la croissance vient des catalyseurs
trop petits se dispersant en migrant à la surface du silicium (probablement au profit des plus gros
d’ailleurs, comme illustré dans [76]), l’influence du HCl pourrait s’expliquer en considérant qu’il limite
ou annule la migration de l’or en surface du silicium. Ce phénomène pourrait fort probablement avoir
lieu par une chlorination de la surface par exemple [90], changeant ses propriétés et donc la facilité
qu’aura l’or à migrer dessus.
Deuxièmement, la gouttelette peut être encapsulée pendant la croissance. Ce phénomène a été
mis en évidence et expliqué par Oehler et al. [91]. Là encore, le HCl a un impact bénéfique puiqu’il
stabilise la croissance grâce à un effet de gravure du silicium [88] principalement qui permet de nettoyer
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la surface de la gouttelette des éventuels germes de cristal de silicium qui pourraient s’y former. On a
ainsi une surface d’or propre et prête à recevoir le silane en permanence et cela va limiter ou stopper
les encapsulations.
Les aspects perfectibles
Intéressons-nous maintenant à des phénomènes non pas bloquants pour la croissance mais qui
mériteraient quand-même d’être améliorés.
Premièrement, nous avons déjà vu que, dans le cas d’une croissance à partir d’une fine couche d’or
démouillée sur la surface du silicium, nous obtenons des diamètres variés pour les fils résultants. Dans
certains cas cet aspect peut ne pas être problématique, voire être intéressant (par exemple lorsque nous
désirons étudier l’influence du diamètre sur un phénomène). En revanche, dans la plupart des cas, nous
préférons obtenir une population de fils ayant des diamètres calibrés et avec le minimum de dispersion
sur ces diamètres. De manière générale, nous avons vu qu’en changeant les paramètres de croissance,
il est possible de favoriser certains diamètres, ou plutôt d’interdire la croissance pour les diamètres
inférieurs à une limite. Utiliser des colloïdes comme catalyseurs constitue encore une meilleure solution
pour obtenir une dispersion très faible sur les diamètres des nanofils. Les diamètres des colloïdes sont
très bien calibrés comme le montre, par exemple, la dispersion en insert de la figure 3.11. Après
croissance, la dispersion des diamètres de fils risque d’être relativement proche de celle-ci, à ceci près
qu’il arrive qu’un fil pousse à partir de plusieurs colloïdes ayant coalescé. Ce phénomène est plutôt rare
(et d’autant plus rare que le nombre de colloïdes ayant coalescé diminue) dans les cas où la croissance
est bien maitrisée. A cette petite nuance près, les colloïdes fournissent une bonne solution au problème
de l’uniformité des diamètres des nanofils. A titre d’illustration, la figure 4.12 montre deux croissances
de nanofils dans les mêmes conditions, respectivement à partir d’une couche d’or démouillée et de
colloïdes.
Fig. 4.12: Images MEB de nanofils obtenus à partir d’une couche d’or démouillée à gauche et
de colloïdes à droite. Le diamètres sont naturellement beaucoup plus uniformes dans les cas des
colloïdes.
Deuxièmement, l’efficacité de la croissance n’est jamais totale. C’est-à-dire qu’il reste toujours des
catalyseurs ne donnant pas de fils. En choisissant avec soin les paramètres de croissance, et en les
adaptant au diamètre des fils à venir, il est cependant possible d’obtenir des efficacités relativement
bonnes (supérieures à 50% ). Les mecanismes du début de la croissance ne sont pas très bien com-
pris et restent assez délicats à étudier mais il semblerait que les catalyseurs passent par une phase
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d’"incubation" en début de croissance. Durant cette phase, il y a notamment formation de l’alliage
métal–silicium et la gouttelette devient donc liquide. Il paraît tout à fait raisonnable de penser que
la durée de cette phase dépend du diamètre des catalyseurs. On peut par exemple penser que les plus
petits, ayant moins de silicium à incorporer (et dans le cas de très petits diamètres, ayant un point de
fusion plus bas, voir figure 4.5), vont fondre avant les plus gros. Cette différence a été observée dans
certaines conditions [89, 92]. Cependant, il y a probablement d’autres effets influant sur cette "incuba-
tion" et il convient de rester prudent en la matière, l’influence des temps de réponse (d’injection de gaz
ou de régulation de température par exemple) des machines étant critique dans ces phénomènes. A ce
propos, Hofmann et al. [93] ont pu effectuer de très belles observations des tout premiers stades de la
croissance in situ. Naturellement, faire un petit palier de température avant de démarrer la croissance
paraît améliorer cette efficacité. Il semble toutefois que l’injection de silane dans notre chambre prenne
tout de même quelques minutes comme nous le verrons lors des mesures de cinétiques dans l’alumine
dans la partie 4.4. De ce fait, tirer des conclusions sur la nucléation dans notre cas est pour le moins
hasardeux. D’autant plus que toutes les observations sont faites ex situ.
Troisièmement, durant la croissance, les nanofils font parfois des coudes. Le plus souvent, ils
poussent selon une direction [111] et changent pour une autre direction équivalente (si l’axe du fil
est selon une direction [111], il y a en effet 3 autres directions 〈111〉 facilement atteignables en faisant
un coude à 109 ° environ). La figure 4.13 illustre ce phénomène. Ajouter du HCl aux gaz usuels semble,
là encore, réduire la probabilité d’apparition de ce genre d’évènements [91].
Fig. 4.13: Images MEB de nanofils faisant des coudes lors de la croissance. On remarque que les
angles des coudes semblent assez proches des 109 ° correspondant à l’angle entre deux directions
〈111〉 même s’il est difficile de se rendre compte de la profondeur.
Enfin, le contrôle sur la position des nanofils est un aspect qu’il est rarement possible de négliger.
Il existe bien évidemment des cas où la position des nanofils n’est pas cruciale. Par exemple, pour
une technique de caractérisation sur une grande surface, on sonde alors un grand nombre de fils à
la fois et leur position exacte sur le substrat n’est pas primordiale. En revanche, dès que l’on désire
individualiser les nanofils, il faut contrôler leur position. Pour cela, on dispose essentiellement de deux
approches. Soit la croissance est effectuée sans contrôler la position des nanofils et le positionnement
se fait après, en déplaçant le fil ou en venant positionner l’environnement (par exemple des contacts)
par rapport à lui. Soit on désire faire croitre le nanofil directement à l’emplacement où il devra être
finalement, approche que nous avons privilégiée par l’utilisation de l’alumine nanoporeuse. Dans les
deux cas, le contrôle de la position ne relève pas précisément de la croissance mais plutôt d’un problème
avant ou après celle-ci respectivement.
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Dans le premier cas, une des méthodes les plus utilisées pour effectuer, par exemple, des mesures
électriques sur fil unique, est de briser les nanofils après croissance (on les détache donc ainsi du
substrat dans un bain d’ultra-sons par exemple) puis de disperser ces nanofils sur un nouveau substrat
(ils sont alors couchés sur la surface). Dans certains cas on peut les disperser au hasard et venir ensuite
repérer leur emplacement puis prendre des contacts en conséquence. Dans d’autres cas leur dispersion
sera plus ou moins contrôlée par diverses techniques (par exemple par frottements mécaniques [94],
diélectrophorèse [95] ou manipulations optiques [96, 97, 98]).
Dans le cas où l’on désire contrôler le positionnement direct des nanofils, il faut alors contrôler le
positionnement des catalyseurs, aspect qui a été abordé au chapitre 3. Les techniques de lithographie–
gravure classiques peuvent alors fonctionner mais pour des tailles réduites, la lithographie électronique
étant coûteuse, il est intéressant d’envisager d’autres approches. Le dépôt par oxydo-réduction dé-
taillé au chapitre précédent (paragraphe 3.2.3) permet par exemple de ne déposer de l’or qu’à certains
endroits en fonction de leur caractère oxydable. De manière générale, toutes les méthodes électrochi-
miques permettent un contrôle plus ou moins fin de l’emplacement du dépôt par un contrôle des zones
conductrices.
4.3.2 Caractéristiques structurales
Ayant vu l’aspect général des nanofils que nous avons réalisé, nous allons détailler dans cette
partie leurs propriétés structurales, c’est-à-dire la morphologie extérieure des nanofils mais aussi leur
caractère cristallin. Les échantillons sur lesquels les mesures ont été effectuées sont du type de ceux
présentés figure 4.10, avec de l’or démouillé comme catalyseur. Nous avons aussi fait des mesures sur
le même genre d’échantillons mais ayant subi une croissance beaucoup plus courte, les fils étant donc
dans les tout premiers stades de la croissance (une image MEB de ce genre d’échantillon est donnée
figure 4.14).
Fig. 4.14: Image MEB de fils en tout début de croissance sur lesquels des mesures ont été effectuées
en comparaison de celles sur des fils de longueur "normale" (figure 4.10).
Nous avons effectué des expériences à l’ESRF (European Synchrotron Radiation Facilty) sur l’ins-
trument SUV de la ligne de lumière BM32. Les résultats de cette étude ont été publiés dans [99].
Les expériences ont été réalisées en condition d’ultra-vide (pression inférieure à 10−9 mbar) avec une
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longueur d’onde λ = 0.10619 nm et sous incidence rasante afin de maximiser le signal venant des
fils par rapport à celui venant du substrat (l’angle d’incidence αi du faisceau était typiquement de
l’ordre de l’angle de réflection totale sur le silicium pour cette longueur d’onde αc = 0.15°). La fi-
gure 4.15 présente des schémas des dispositifs expérimentaux dans le cas de la diffraction des rayons X
en incidence rasante (GIXD, Grazing Incidence X-ray Diffraction) et du GISAXS (Grazing Incidence
Small-Angle X-ray Scattering). αe est toujours petit, comparable à αi. Dans le cas de la diffraction
(GIXD), l’angle de diffusion dans le plan du substrat 2δ peut être grand. Un détecteur de type PSD
(Position Sensitive Detector) a été utilisé. Dans le cas du GISAXS, l’angle de diffusion ω est petit et
on enregistre l’intensité diffusée proche de l’origine, au voisinage du faisceau direct et de la réflection
spéculaire avec une caméra CCD (Charged Coupled Device).
Fig. 4.15: Schéma des dispositifs expérimentaux de GIXD (a) et GISAXS (b) sur la ligne BM32. ~ki
et ~ke sont les vecteurs d’onde respectivement incident et émergent. le vecteur de diffusion ~q = ~ke− ~ki
est tel que q = 4pi
λ
sin(θ).
Caractère monocristallin et orientation des nanofils
La direction préférentielle de croissance des nanofils (tant que leur diamètre est supérieur à 20 nm)
est la direction 〈111〉. La figure 4.16 est une image MET du sommet d’un nanofil obtenu sur silicium
massif et met ceci en évidence. Les plans {111} du cristal de silicium sont bien visibles et montrent la
direction de croissance 〈111〉 (direction de l’axe du fil). Le plan, de type {111}, de l’interface entre le
catalyseur et le fil (appelé plan de croissance) est perpendiculaire à cette direction.
Fig. 4.16: Image MET haute résolution du sommet d’un nanofil. Les plans cristallins visibles sont
des plan {111}. L’axe du fil, perpendiculaire à l’interface fil–catalyseur, est donc dans une direction
〈111〉. Image réalisée par Martien den Hertog (Lemma).
En conséquence de cette préférence de la direction 〈111〉 pour la croissance, les nanofils poussent
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perpendiculairement à la surface sur des substrat d’orientation 〈111〉. En revanche, sur des substrats
d’orientation 〈100〉, les nanofils présentent quatre directions de croissance privilégiées de type 〈111〉 et
faisant des angles d’environ 55 ° avec la normale à la surface. La figure 4.17 montre ainsi une image
MEB vue de haut de nanofils crûs sur un substrat d’orientation 〈100〉. Les nanofils suivent bien en
majorité les quatre directions de type 〈111〉 représentées en insert.
Fig. 4.17: Image MEB de nanofils crûs sur un substrat d’orientation 〈100〉. Les nanofils suivent les
quatre directions de type 〈111〉 représentées en insert.
Tous les résultats de l’étude par rayons X présentés dans la suite de ce paragraphe ont été obtenus
avec des nanofils crûs sur des substrat d’orientation 〈111〉.
La figure 4.18 montre l’intensité diffractée autour de la réflection (220) du silicium dans la confi-
guration de la figure 4.15a et pour l’échantillon de la figure 4.10 (or démouillé, croissance longue). Les
deux pics observés sont attribués respectivement à la contribution du substrat pour le plus fin (S) et
à celle des nanofils pour le plus large (NW). En effet, plus la taille des objets diffractant sera petite
et plus le pic qui en résultera sera large.
Fig. 4.18: Intensité diffractée autour de la réflection (220) du silicium. Le pic (S) correspond au
substrat et le pic (NW) aux nanofils. Les fits sont faits uniquement pour déterminer les maxima
respectifs des deux pics.
Le fait que ces deux pics soient presque parfaitement superposés indique que les nanofils sont en
épitaxie sur le substrat et ont donc la même orientation cristalline (ce qui est cohérent avec le fait
qu’il soient perpendiculaires à la surface du substrat qui est orienté selon une direction 〈111〉, axe de
croissance des nanofils).
Grâce à la loi de Bragg à l’ordre 1, 2d sin(θ) = λ (où d est la distance interréticulaire pour
la réflection choisie, θ l’angle de Bragg soit δ sur la figure 4.15a et λ est la longueur d’onde, ici
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λ = 0.10619 nm), on peut estimer les paramètres de maille aS et aN du substrat et des nanofils
respectivement pour en déduire le désaccord des paramètres de maille : δa/a = (aN − aS)/aS =
−1.23 × 10−3. Ce δa/a correspond à une compression qui pourrait être due à des contraintes venant
de l’interface entre le silicium des fils et une fine coquille d’oxyde natif formée lors des passages à l’air
des nanofils. Cependant, pour conclure de manière quantitative, il conviendrait de renouveler cette
expérience afin de s’assurer de la reproductibilité des mesures. De plus, une simulation plus complète
de l’intensité diffractée permettrait de séparer mieux les deux pics et donc d’en mesurer l’écart plus
précisément.
Le facettage
Intéressons-nous maintenant plus en détails à la morphologie des nanofils.
Section des nanofils
Comme illustré sur la figure 4.19, nos observations MEB ont bien mis en évidence un facettage
complexe des nanofils. On observe déjà de manière générale une section hexagonale des nanofils (par-
ticulièrement près de la base des fils, figure 4.19d), mentionnée dans la littérature [73, 74, 75]. Les
faces sont elles-mêmes finement facettées en dents-de-scie avec deux types de facettages différents
(figure 4.19c) : Une face sur deux est facettée avec un facettage (SF) (les petites facettes, ou "Small
Facets", tournées vers le haut) et les autres faces sont facettées avec un facettage (LF) (les grandes fa-
cettes, ou "Large Facets", tournées vers le haut). Enfin, cette section hexagonale est remplacée par une
section dodécagonale proche du sommet des nanofils de diamètre supérieur à 200 nm (figure 4.19b).
Les 6 nouvelles faces s’intercalant entre les 6 premières faces de la section hexagonale sont, elles aussi,
facettées en dents-de-scie avec un facettage (TF) (les facettes sont inclinées ("Tilted Facets") par rap-
port à l’horizontale, figure 4.19c). Notons la cohérence de ces observations avec l’article [74] (dont est
issue la figure 4.9) en ce qui concerne la section hexagonale et le facettage en dents-de-scie, même si
les auteurs avaient seulement observé une face sur deux dentelée.
Fig. 4.19: Images MEB de nanofils mettant en évidence le facettage complexe. Le nanofil a une
section hexagonale en général (d) (voir dodécagonale proche du sommet (b)). Chaque face est elle-
même finement facettée en dents-de-scie et l’on observe 3 facettages différents : les petites facettes
vers le haut (SF), les grandes facettes vers le haut (LF) et enfin les facettes inclinées (TF). (c)
montre une mesure grossière des angles d’inclinaison des différentes facettes.
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La figure 4.20 présente une carte de l’intensité diffractée dans l’espace réciproque autour du pic
(220) du silicium. La carte est dans le plan de la surface de l’échantillon, l’axe des nanofils étant donc
perpendiculaire. L’intensité diffractée a une forme d’étoile à six branches. Les branches sont réparties
régulièrement tous les 60° autour du centre du pic, reflétant ainsi les six faces de la section hexagonale
des nanofils. En effet, en diffraction, les bords de cristaux provoquent toujours un élargissement dans
la direction perpendiculaire dans l’espace réciproque. Les directions des faces des fils sont donc la
direction [112] et les cinq équivalentes. Ceci est encore en accord avec les observations rapportées dans
l’article de Ross et al. [74]. L’intensité venant d’un grand nombre de nanofils, leur épitaxie sur le
substrat est certaine et ils ont tous la même orientation dans le plan. Dans le cas contraire on aurait
eu une carte en forme d’anneau de Debye-Scherrer.
Fig. 4.20: Carte de l’intensité diffractée (en unités arbitraires) dans l’espace réciproque autour du
pic (220) du silicium pour un échantillon du type de la figure 4.10 (or démouillé, croissance longue).
Les coordonnées de l’espace réciproque h et k sont dans le plan de la surface de l’échantillon. Le
pic présente une forme en étoile dont les six branches, réparties régulièrement tous les 60°, sont le
reflet des six faces de la section hexagonale des nanofils (La section des nanofils est représentée en
vert en bas à droite pour comparaison).
Fig. 4.21: Carte de l’intensité diffractée (en unités arbitraires) par des fils en tout début de crois-
sance (du type de ceux de la figure 4.14) dans l’espace réciproque autour du pic (220) du silicium.
Les coordonnées de l’espace réciproque h et k sont dans le plan de la surface de l’échantillon. On
n’observe pas la forme en étoile visible sur la figure 4.20.
La figure 4.21 montre le même type de carte, réalisée sur un échantillon avec des fils en tout début
de croissance (dont une image MEB est donnée figure 4.14). Pour comparaison, les traits pointillés
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marquent les directions des branches de l’étoile du pic obtenues sur l’échantillon avec les fils plus
longs. Cependant, le pic a une forme isotrope plus standard, ne mettant pas de direction particulière
en valeur. Cela montre que les faces de la section hexagonale des nanofils n’apparaissent pas dans les
premiers instants de la croissance. Néanmoins, la zone entourée en pointillés blancs montre une légère
déformation du pic dans une direction correspondant exactement à celle d’une face des fils plus longs.
Cela pourrait donc traduire le début de la formation des faces sur les nanofils.
Facettage en dents-de-scie des flancs des fils
La figure 4.22 montre une image GISAXS (configuration schématisée figure 4.15b) obtenue avec
le faisceau incident arrivant sur les nanofils selon la direction
[
110
]
(i.e. arrivant sur l’arrête entre
deux faces comme indiqué en insert). La figure 4.23 montre la même chose mais avec le faisceau selon
la direction
[
112
]
. Les coordonnées sur les figures correspondent au vecteurs de diffusion qx et qz,
respectivement dans et hors du plan de l’échantillon.
Fig. 4.22: Image GISAXS obtenue avec le fais-
ceau le long de la direction

110

(en insert, une
vue de haut de l’orientation d’un fil vis-à-vis du
faisceau et du plan de la caméra). Chaque famille
de facettes donne une trainée inclinée par rapport
à l’horizontale. Les angles mesurés sur l’image
αM′ de ces trainées sont indiqués. Une dissymé-
trie entre la droite et la gauche de l’image est bien
visible.
Fig. 4.23: Image GISAXS obtenue avec le fais-
ceau le long de la direction

112

(en insert, une
vue de haut de l’orientation d’un fil vis-à-vis du
faisceau et du plan de la caméra). Chaque famille
de facettes donne une trainée inclinée par rapport
à l’horizontale. Les angles mesurés sur l’image
αM de ces trainées sont indiqués. La droite et la
gauche de l’image sont bien symétriques.
Il n’y a pas de périodicité latérale des nanofils, ce qui se traduirait par des trainées verticales
périodiques. En revanche, on observe des trainées inclinées par rapport à l’horizontale. Ces trainées
étant inclinées, elle ne correspondent pas aux grandes faces latérales de la section hexagonale des
nanofils. Elles viennent plutôt des petites facettes en dent-de-scie qui sont, elles, inclinées. L’image
de la figure 4.22 est dissymétrique. Cela n’est pas en contradiction avec la règle de centrosymétrie
en cristallographie, ni avec les six branches d’une apparente symétrie hexagonale observées sur la
figure 4.20. En effet, en GISAXS, la règle d’inversion1 est supprimée [100, 101]. Enfin, le dédoublement
des trainées observé sur toutes les images GISAXS est dû à des effets de diffusions multiples connus
1Dans l’approximation de Friedel, le spectre de diffraction possède la symétrie ponctuelle du cristal multipliée par un
centre d’inversion. Deux cristaux ayant les même symétrie à part la symétrie d’inversion apparaitront donc de manière
identique.
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et documentés [102, 103, 104].
Les trainées de diffusion présentes sur les images GISAXS et venant des facettes sont représentés
schématiquement sur la figure 4.24. Pour simplifier les choses, on a représenté un modèle de nanofils
avec seulement une face sur deux dentelée (alternativement une petite (S) et une grande (L) facette)
mais les autres faces ont en réalité un facettage inversé comme mis en évidence sur la figure 4.19. Le
faisceau arrive sur le nanofil par une arrête, selon la direction
[
110
]
représentée en jaune. Il est diffusé
par les facettes selon un vecteur de diffusion ~q normal à ces facettes. Deux exemples de ces vecteurs
sont représentés sur la figure et repérés par les angles ϕ et αR (ou βR). ϕ est l’angle dans le plan
horizontal de l’échantillon entre la direction de ~q et le plan de projection de la caméra CCD et αR (ou
βR) est l’angle que fait ce vecteur ~q avec la verticale. La direction des trainées de diffusion visibles
sur l’image GISAXS est la projection de ~q sur le plan de la caméra et parallèlement à la direction du
faisceau. La diffusion du faisceau par ces facettes donne les trainées sur l’image GISAXS, repérées par
les angles αM (ou βM ) par rapport à la verticale (en rouge sur la figure). Suivant l’angle ϕ dans le plan
de l’échantillon que fait le vecteur de diffusion ~q de la facette avec le plan de projection de la caméra
CCD, il existe différentes relations entre les angles mesurés que font les trainées avec la verticale sur
l’image GISAXS et les angles réels entre les vecteurs ~q et la verticale.
Fig. 4.24: Schéma des corrections d’angle nécessaires entre les angles mesurés sur l’image GISAXS
(indices M , en rouge) et les angles réels (indices R, en noir ou vert). Les angles (mesurés et réels)
sont dans des plans verticaux et pris ici par rapport à la verticale. Le faisceau arrive sur le fil par
une arrête, selon la direction

110

(en jaune). Dans le cas des deux faces dont les normales sont
perpendiculaires au faisceau (en noir) , l’angle dans le plan de l’échantillon entre la normale à la
face et le plan de projection de la caméra CCD est nul : ϕ = 0. Les trainées sur l’image GISAXS
venant des facettes présentes sur ces faces ne nécessitent pas de correction d’angle (βR = βM ). En
revanche, les facettes présentes sur les autres faces (avec ϕ = 60°, en vert) produisent des trainées
sur l’image nécessitant une correction d’angle : tan(αR) = tan(αM )/ cos(ϕ). Pour une facette dans
chacun des deux cas précédents, on a représenté sur le schéma le vecteur de diffusion de la facette
(~q) et la projection sur l’image GISAXS qui en résulte.
Si ϕ = 0° (cas des angles β, en noir), ~q est dans un plan parallèle au plan de la caméra et aucune
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correction n’est nécessaire sur les angles. On a alors βM = βR.
En revanche, si ϕ 6= 0° (cas des angles α, en vert), les angles mesurés et réels diffèrent et on a alors
la relation suivante :
tan(αR) =
tan(αM )
cos(ϕ)
(4.5)
Il faut noter que l’intensité des trainées sur l’image GISAXS diminue rapidement lorsque ϕ aug-
mente. Dans le cas de l’incidence selon la direction
[
110
]
représenté sur la figure 4.24, ϕ = 0° ou
ϕ = 60° suivant la face sur laquelle sont les facettes qui diffusent le faisceau. On doit donc s’attendre
à voir des trainées intenses et d’autres faibles sur l’image.
La dissymétrie de la figure 4.22 indique la symétrie trigonale des nanofils. Cela est en accord avec les
observations de Ross et al. [74] (une face sur deux facettée) et nos observations MEB de la figure 4.19
(toutes les faces dentelées mais avec alternativement les petites et les grandes facettes tournées vers le
haut). Néanmoins, le modèle proposé par Ross et al. (figure 4.9) ne prend en compte qu’une partie de
nos observations MEB. Nous l’avons donc complété pour inclure la dentelure de toutes les faces ainsi
que les six faces supplémentaires apparaissant près du sommet des "gros" nanofils (ayant un diamètre
supérieur à 200 nm). Le nouveau modèle que nous proposons est schématisé figure 4.25.
Fig. 4.25: Modèle des nanofils. A gauche, la section des nanofils présente les six faces habituelles,
toutes dentelées. La moitié d’entre elles (les faces (LF)) avec les grandes facettes tournées vers le
haut, et l’autre moitié (les faces (SF)) avec les petites facettes tournées vers le haut. Les six faces
supplémentaires apparaissant en haut des gros nanofils sont représentées en rouge et dentelées (TF)
d’un facettage incliné différent. A gauche, une coupe verticale du nanofil vue selon la flèche bleue
(direction

110

). Les deux faces opposées sont de type respectivement (SF) et (LF), expliquant la
dissymétrie de l’image GISAXS obtenue sous cette incidence.
Les faces du nanofil sont réparties en trois types. Les faces (LF) et (SF) sont dentelées avec le
même facettage, mais les faces (LF) ont les grandes facettes tournées vers le haut, alors que les faces
(SF) ont les petites facettes tournées vers le haut. Deux faces opposées étant de type différent elles
sont centrosymétriques. Ceci est en accord avec la symétrie trigonale des nanofils. Enfin, les six faces
supplémentaires apparaissant au sommet des "gros" nanofils sont dentelées avec un facettage incliné
et sont notées (TF).
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La figure 4.26 montre la correspondance entre les angles mesurés sur l’image GISAXS dans la
direction
[
110
]
(figure 4.22) et les angles calculés à partir des facettes de notre modèle.
Fig. 4.26: Correspondance entre l’image GISAXS dans la direction

110

et le modèle proposé.
Seules les facettes tournées vers le haut sont visibles en GISAXS, le signal des autres se perdant
dans le substrat. A gauche, les relations entre les trainées de l’image GISAXS et les faces du modèle
présentant les facettes correspondantes. Celles sans correction sont représentées en noir, celles avec
correction d’après l’équation 4.5 en bleu, et celles avec une correction inconnue en rouge. Sur la
droite de l’image, le modèle en coupe verticale vue dans la direction

110

avec les directions des
facettes et les angles calculés.
Seules les facettes tournées vers le haut sont visibles en GISAXS, le signal des autres se perdant
dans le substrat. Les grandes facettes, inclinées de 10 ° par rapport à l’horizontale produisent une
trainée à 10 ° à droite de l’image (sans correction, en noir) et à 19.5 ° à gauche (avec correction
d’après l’équation 4.5, en bleu). La trainée à 19.5 ° étant moins intense car dans un cas où ϕ 6= 0.
De la même manière, les petites facettes produisent une trainée à 19.5 ° à gauche de l’image (sans
correction, en noir) et à 35.3 ° (37 ° mesurés) à droite (avec correction, en bleu). La trainée à 35.3 °
étant moins intense.
Les deux trainées de gauche sont donc superposées et indiscernables. Par contre, la trainée de droite
à environ 37 ° est bien moins intense que les autres, ce qui confirme qu’elle provient d’une facette avec
un angle dans le plan ϕ 6= 0. Notons l’excellent accord de ces mesures avec les angles estimés sur
l’image MEB de la figure 4.19c. Les angles mesurés par Ross et al. [74] sont aussi relativement proches
de nos résultats (11.2 ° et 23.3 °). De ces mesures, on peut déduire les directions des facettes : Les
grandes facettes, inclinées de 10 °, correspondent à des plans (113) et les petites, inclinées de 19.5 ° à
des plans (111).
Enfin, les deux trainées à 60 ° proviennent probablement des facettes inclinées à environ 58 ° (TF)
(voir figure 4.19c) présentes sur les six faces supplémentaires des "gros" nanofils même si le manque de
données quant-à leur orientation précise ne permet pas de calculer les corrections exactes à appliquer.
De la même manière, sur l’image de la figure 4.23 en incidence selon la direction
[
112
]
, les deux
trainées symétriques à 34 ° sont probablement dûes à ces mêmes facettes inclinées (TF). Quant-aux
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trainées venant des autres facettes, elles sont probablement trop faibles pour être visibles dans cette
orientation puisqu’aucune face de type (LF) ou (SF) n’est dans une configuration avec ϕ = 0 °.
Il existe de nombreux articles sur les orientations d’équilibre et le facettage des surfaces de silicium,
et en particulier sur les surfaces des nanofils. Williams et al. [105] donne par exemple un très bon aperçu
général des paramètres déterminant les facettes stables. Hild et al. [106], Sanchez-Portal et al. [107]
ou Dickinson et al. [108] ont étudié les orientations d’équilibre des facettes sur du silicium massif
en fonction de la température et de la quantité d’or en surface. De manière général, il ne ressort
pas de loi universelle mais la quantité d’or en surface semble influencer grandement les orientations
d’équilibre. En ce qui concerne les nanofils ou les "nanowhiskers" (terme qui est généralement accepté
pour désigner des fils plutôt courts, avec un rapport de forme relativement petit), Bermond et al. [109]
ont publié les résultats d’une étude en fonction de la température. Ils mettent en évidence des facettes
de type {113}, {110}, {100} et {111}, dépendant des énergies de surface γ113, γ110, γ100 et γ111. Ils
montrent que γ111 > γ110 > γ113 > γ100 ce qui n’est pas habituel. A l’inverse, Zhang et al. [110] ont
fait des calculs sur des surfaces de silicium hydrogénées et trouvent des résultats plus classiques. Les
nanofils d’axe 〈112〉 ayant deux faces {111} et deux faces {110} sont plus stables que les fils d’axe
〈110〉 ayant quatre faces {111}. Dans le cas des nanofils d’axe 〈111〉, il peut y avoir des facettages
différents, donnant des sections triangulaires, triangulaires tronquées ou hexagonales. Dans les études
théoriques, Rurali et al. [111] ont étudié les propriétés électroniques et la structure des nanofils sans
passivation et ont montré que les reconstructions de facettes pouvait aboutir à des états de surface
métalliques. Justo et al. [112] ont étudié par simulations la stabilité des différentes formes de nanofils
en fonction de leur orientation. Notons aussi que dans les premières études publiées par Wagner et
Ellis [60, 73], les auteurs observent des faces {211} et {110} et une section hexagonale. Sur les images
MEB, un facettage plus fin en dents-de-scie est aussi visible même s’il n’est pas commenté.
Dans toutes ces études, les orientations de facettes stables du silicium sont très dépendantes de
plusieurs paramètres, notamment de la quantité d’or en surface. Cependant, les directions 〈111〉 et
〈113〉 apparaissent souvent parmi les plus stables, ce qui est en accord avec nos observations. De plus,
la stabilité des facettes inclinées qui apparaissent près du sommet des "gros" nanofils dans notre cas
peut être expliquée par une quantité d’or différente aux abords de la gouttelette de catalyseur. Il
faudrait évidemment des études complémentaires pour déterminer avec précision la direction de ces
facettes pour trancher mais c’est une explication possible.
Enfin, notons que toute cette étude étant réalisée avec un faisceau éclairant une grande partie de
la surface de l’échantillon, les résultats sont valables sur une population entière de nanofils et donc
traduisent une bonne homogénéité de la croissance et des propriétés structurales des nanofils réalisés.
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4.4 Nanofils dans les pores de l’alumine
4.4.1 Une grande variété de types de nanofils
Nous avons fait des croissances à partir des différents catalyseurs déposés dans l’alumine. Voyons
ici les différents types de nanofils obtenus. Pour toutes les croissances, les substrats de silicium sont
d’orientation 〈100〉. Nous avons souvent utilisé des conditions de croissance favorables aux fils de petit
diamètre (fortes pressions partielles de silane et faibles températures).
Fig. 4.27: Images MEB de nanofils dans l’alumine obtenus à partir de colloïdes de 50 nm de
diamètre (a et b) et de 20 nm de diamètre (c). Les pores débouchent sur le substrat dans le cas de
a et c mais une petite couche d’alumine a été laissée en fond de pores pour b.
La figure 4.27 montre des photos MEB de nanofils obtenus à partir de colloïdes de différents
diamètres déposés au fond des pores. La croissance est manifestement guidée par les pores même si
certains fils semblent zigzaguer. La plupart des colloïdes ont donné naissance à un fil et on peut même
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remarquer un fil poussant "à l’envers" dans un pore à partir d’un colloïde qui était resté en surface
de la couche d’alumine nanoporeuse (a). Une petite couche d’alumine a été laissée au fond des pores
dans le cas de la figure (b) et ne gène pas la croissance, les fils poussant alors isolés les uns des autres
et décollés du substrat.
Fig. 4.28: Image MET d’un nanofil de silicium crû dans l’alumine à partir d’un colloïde d’or. La
couche d’oxyde, les parois d’alumine et le catalyseur d’or sont bien visibles. (Image réalisée par
Martien den Hertog (Lemma)).
La figure 4.28 montre une image MET (Microscopie Électronique en Transmission) d’un fil crû à
partir d’un colloïde d’or dans l’alumine. La couche d’oxyde formée lors du dépôt des colloïdes est bien
présente entre le substrat et le fil. On distingue très bien le corps du fil, les parois du pore en alumine
et le catalyseur d’or. Le fil semble prendre tout l’espace qui lui est accessible (il remplit le pore),
contrairement à d’autres cas où les fils sont plus fins que les diamètres des pores. Nous supposons que
la quantité d’or disponible en début de croissance (déterminée par la taille des catalyseurs déposés ou
leur nombre) peut limiter le diamètre des fils quand ils ne prennent pas tout le pore. En effet, sur les
échantillons où nous avons déposé les plus grandes quantités d’or, les nanofils avaient des diamètres
égaux à ceux des pores. La direction inclinée de l’interface entre le silicium du fil et l’or du catalyseur
est remarquable et sera discutée dans le paragraphe 4.4.3.
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Les figures 4.29 et 4.30 montrent des images MEB de nanofils dans les pores de l’alumine obtenus
à partir d’un dépôt d’or par oxydo-réduction. La croissance a été arrêtée respectivement avant et juste
après la sortie des fils du haut des pores. La densité de fils est bien plus importante que dans le cas
des colloïdes et l’homogénéité sur tout l’échantillon est très bonne.
Fig. 4.29: Images MEB de nanofils dans l’alumine crûs à partir d’un dépôt d’or par oxydo-
réduction. La croissance a été arrêtée juste avant la sortie des fils du haut des pores. La densité et
l’homogénéité des fils sur l’échantillon sont très bonnes.
Fig. 4.30: Images MEB de nanofils dans l’alumine crûs à partir d’un dépôt d’or par oxydo-
réduction. La croissance a été arrêtée juste après la sortie des fils du haut des pores. La densité et
l’homogénéité des fils sur l’échantillon sont très bonnes. a et b sont des vues inclinées à environ 10 °
d’une vue sur la tranche et c et d sont des vues de dessus.
La figure 4.31 montre une image MEB plus précise de la base des fils. Les nanofils sont bien en
contact avec le substrat et il n’y a pas de couche d’oxyde intermédiaire, contrairement au cas de la
figure 4.28 avec un catalyseur colloïde. La surface de silicium du substrat est cependant relativement
rugueuse, ayant été rongée par le dépôt d’or. On peut tout de même raisonnablement espérer une
meilleure épitaxie et un meilleur contact électrique.
Fig. 4.31: Image MEB de nanofils dans l’alumine crûs à partir d’un dépôt d’or par oxydo-réduction.
La base des fils (parties entourée en pointillés) est bien en contact avec le substrat sans oxyde entre
les deux.
La grande majorité des croissances dans les pores de l’alumine ont été faites à une température
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de 450 °C. Pour étudier plus précisément la cinétique de croissance, nous avons fait varier le temps
de croissance à cette température, tous les autres paramètres étant fixés. Même pour des temps très
courts (quelques minutes) nous avons observé des fils de longueur non nulle. La figure 4.32 montre
deux exemples d’images MEB de tels fils.
Fig. 4.32: Images MEB de nanofils dans l’alumine crûs à partir d’un dépôt d’or par oxydo-réduction
et pendant des temps courts (respectivement 5 mn à gauche et 10 mn à droite).
La figure 4.33 donne les longueurs des nanofils en fonction du temps de croissance à 450 °C et sous
3.7 L/mn de dihydrogène et 25 mL/mn de silane. La pente de la droite représente la vitesse de crois-
sance (ici 54 nm/mn) et on constate l’existence d’un petit temps "d’incubation" ou de stabilisation au
début. Ce temps dépend beaucoup de la machine utilisée, notamment à cause des temps de transition
(que ce soit pour stabiliser la température ou les différents flux de gaz).
Fig. 4.33: Évolution de la longueur moyenne des fils en fonction du temps de croissance à 450 °C,
sous 3.7 L/mn de dihydrogène et 25 mL/mn de silane.
Nous avons aussi fait varier la température de croissance. Les résultats des mesures de vitesse en
fonction de l’inverse de la température sont présentés figure 4.34. Si le phénomène est thermiquement
activé, la vitesse doit suivre une loi de type loi d’Arrhénius et on peut alors déduire une énergie
d’activation de la pente de la droite de vitesse (représentée en échelle logarithmique) en fonction de
l’inverse de la température.
En mesurant cette pente, on déduit ainsi une énergie d’activation de 56 kJ/mol environ. Étant
donné les considérations concernant l’étape limitante du paragraphe 4.3.1, il convient cependant d’in-
terpréter ces mesures avec prudence. Mais nous reviendrons plus précisément sur ce point dans la
partie 4.4.4. Notons que nous n’avons pas obtenu de résultats pour des températures supérieures à
550 °C à cause du phénomène de dépôt de silicium sur les parois de l’alumine qui intervient dans
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Fig. 4.34: Évolution de la vitesse de croissance des nanofils en fonction de la température, sous
3.7 L/mn de dihydrogène et 25 mL/mn de silane. En déterminant la pente de la droite, on peut
déduire une énergie d’activation.
cette gamme de températures. Le problème est détaillé au paragraphe suivant (4.4.2) et des illustra-
tions y sont données mais notons déjà qu’il peut introduire un biais dans les mesures de vitesse de la
figure 4.34.
Au regard de ces différents résultats, l’objectif de faire croitre des nanofils guidés dans les pores de
l’alumine est déjà atteint. Nous obtenons des densités satisfaisantes et les échantillons sont relativement
homogènes, surtout lors de l’utilisation du dépôt d’or par oxydo-réduction. Examinons maintenant
certains aspects particuliers de la croissance des nanofils dans les pores de l’alumine nanoporeuse et
l’interprétation que l’on peut en donner, avant de faire une comparaison avec les nanofils crûs hors
alumine et de conclure.
4.4.2 Limites possibles
Commençons par les paramètres pouvant être limitant dans la réalisation des nanofils dans les
pores de l’alumine.
Premièrement, le dépôt des catalyseurs au fond des pores pose évidemment quelques problèmes
par rapport au dépôt sur un substrat de silicium massif par exemple. Néanmoins, comme nous l’avons
vu au chapitre 3, ces problèmes ont été résolus par l’utilisation de méthodes adaptées.
Deuxièmement, la croissance des nanofils dans les pores est nécessairement plus complexe que sur
substrat massif, ne serait-ce que pour les flux de gaz dans cette géométrie confinée. Ce point, qui est
discuté dans les pages suivantes, impose des limites aux paramètres ajustables de la croissance.
Enfin, après la croissance, les nanofils dans les pores peuvent présenter des propriétés bien dif-
férentes de ceux sur silicium massif. Par exemple, les propriétés électroniques en général sont très
affectées par les états de surface étant donné la taille réduite des nanofils. Or les états de surface
vont beaucoup dépendre du matériau entourant les nanofils. En général, une surface nue de silicium
s’oxyde à l’air en créant des défauts. Pour éviter cela, on utilise souvent une passivation de la surface
en enrobant le fil dans un oxyde de bonne qualité. Une bonne passivation consiste donc, par exemple,
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à oxyder les fils de manière contrôlée afin de créer une fine coquille de SiO2 autour. Dans le cas des
nanofils crûs dans l’alumine, on observe deux configurations. Si le fil remplit tout le pore, la surface
de silicium extérieure est donc en contact avec de l’alumine. Celle-ci peut alors jouer le rôle d’oxyde
de passivation, même s’il conviendrait d’en étudier la qualité plus en détails. En revanche, si le fil ne
remplit pas tout le pore (i.e. que son diamètre est inférieur à celui du pore) il reste du vide entre les
parois du pore et la surface extérieure du fil. Il convient alors de passiver les fils suivant les applications
qu’on envisage.
Le problème de l’apport gazeux
La géométrie particulière confinée imposée par la croissance dans des pores pose évidemment la
question du renouvellement des espèces gazeuses. Intuitivement, les espèces réactives gazeuses doivent
avoir plus de mal à atteindre le fond des pores, surtout lorsque le rapport d’aspect η (profondeur du
pore/diamètre du pore) est grand. En effet, le précurseur gazeux peut être adsorbé sur les parois du
pore et éventuellement y réagir. Nous allons ici mettre en évidence les paramètres qui font que les
gaz peuvent ou ne peuvent pas atteindre le fond du pore, puis nous tenterons de les quantifier dans
notre cas pour déterminer les limites imposées par notre géométrie confinée. La figure 4.35 illustre les
paramètres du problème.
Fig. 4.35: Schéma des flux de gaz dans un pore de l’alumine. CA,s est la concentration en silane à
la surface alors que CA(h) est la concentration à la profondeur h. Pour participer à la croissance,
le silane doit donc diffuser jusqu’au fond du pore, et ce, sans se déposer et/ou réagir sur les parois.
Le dihydrogène est ensuite évacué.
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CA(h) est la concentration en silane à la profondeur h et CA,s est la référence en surface. Fitzer et
al. [113] se sont intéressés au problème de la diffusion des gaz dans un pore et ont proposé un modèle
permettant de calculer CA(h). Ils distinguent deux régimes : le régime stationnaire, pendant lequel
les pores ne changent pas d’aspect (i.e. on n’a pas de dépôt latéral), et le régime non-stationnaire,
pendant lequel on a un dépôt latéral faisant diminuer le diamètre des pores.
Notre but étant de déterminer les conditions dans lesquelles la croissance est possible, il nous faut
éviter le dépôt latéral qui boucherait les pores et conduirait à un arrêt de la croissance des nanofils à
l’intérieur. Nous pouvons donc nous placer dans le régime permanent. Dans ce cas, la concentration
en silane CA(h) à la profondeur h est donnée par l’équation 4.6
CA(h) = CA,s
e
√
DaII(1−h/L) + e−
√
DaII(1−h/L)
e
√
DaII + e−
√
DaII
(4.6)
Où DaII est le second coefficient de Damköhler défini par :
DaII =
ks(Ain)vL2
De
(4.7)
Avec ks la constante de réaction chimique à la surface intérieure des pores, (Ain)v la surface interne
des pores par unité de volume, L la profondeur totale des pores et De le coefficient de diffusion effectif.
Notons que le modèle utilisé tient compte uniquement de la diffusion des molécules de silane dans le
pore, et de leur possibilité d’adsorption réactive sur les parois du pore. Mais, par exemple, l’évacuation
des molécules de dihydrogène n’est pas du tout prise en compte.
La figure 4.36 présente des courbes issues de [113] montrant des profils calculé de CA(h) pour
différentes valeurs de DaII . Pour des grandes valeurs de DaII on a une concentration en fond de pore
très faible comparée à celle en surface alors que pour des petites valeurs de DaII la concentration varie
relativement peu dans la profondeur du pore.
Fig. 4.36: Profils calculés de la concentration en silane normalisée en fonction de la profondeur
normalisée dans le pore pour différentes valeurs de DaII issus de [113].
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Paramètres critiques
Le coefficient de diffusion effectif De des molécules de silane dans le pore doit donc être estimé
dans notre cas. Mu et al. [114] ont étudié l’évolution du coefficient de diffusion effectif en fonction du
diamètre des pores dans lesquels un gaz se propage. Ils ont utilisé du dioxygène et une température
de 343 K. Il montrent que pour des pores de l’ordre de 75 nm, la diffusion des molécules se fait
essentiellement dans le régime de Knudsen (i.e. on néglige les interactions entre molécules au profit
des collisions avec les parois du pore). Cela est valable si le libre parcours moyen des molécules
devient grand devant le diamètre du pore. Le libre parcours moyen dans le cas d’un gaz parfait est
proportionnel à T/σ2 où T est la température et σ le diamètre des particules. Les molécules de silane
étant plus grosses que celles de dioxygène, le libre parcours moyen va diminuer. Mais la température
de nos dépôts est de l’ordre de 450 °C à 550 °C (723 à 823 K), soit deux fois plus que 343 K. Le libre
parcours moyen dans notre cas va donc augmenter. Au total, si l’on considère que la température est
environ deux fois plus élevée dans notre cas et les molécules de silane sont environ 1.5 fois plus grosses
que celles de dioxygène, le libre parcours moyen sera du même ordre de grandeur que dans l’article
cité (2/1.52 ≈ 0.9).
On est donc dans le cas du régime de diffusion Knudsen et alors De = dv/2 où d est le diamètre
moyen des pores, et v la vitesse moyenne des molécules. Dans le cas de pores cylindriques, de diamètre
d, on a aussi (Ain)v = 4/d. L’équation 4.7 peut donc s’écrire :
DaII =
8ksL2
vd2
=
8ks
v
(
L
d
)2
(4.8)
De l’équation 4.8, on déduit l’augmentation de DaII avec le rapport d’aspect des pores η = L/d. Ce
qui est relativement intuitif puisque, d’après la figure 4.36, cela signifie que le gradient de concentration
dans la profondeur du pore augmente avec η.
Il reste maintenant à estimer ks et v dans l’équation 4.8.
En considérant qu’on a un gaz parfait avec une distribution des vitesses de Maxwell2, on peut
exprimer la valeur moyenne du module de la vitesse des molécules du gaz selon l’équation suivante :
v =
√
8kT
pim
(4.9)
Avec m la masse moléculaire du gaz et k la constante de Boltzmann. Cependant, dans le cas d’un
mélange, m doit être remplacé par m′ qui s’exprime :
m′
2
=
mamb
ma +mb
(4.10)
Où ma et mb sont les masses moléculaires des deux gaz. Dans notre cas (le silane dans du dihy-
drogène) on a donc :
2La statistique de Maxwell-Boltzmann suppose l’absence d’interaction entre les particules concernées : elle
n’est donc valable en toute rigueur que pour un gaz parfait classique. Elle est toutefois utilisable aussi
comme approximation du comportement d’un gaz réel quand il est possible de négliger les interactions
entre ses particules, mais ne peut s’appliquer, par exemple, à aucun liquide. Pour plus de détails, voir :
http ://fr.wikipedia.org/wiki/Loi_de_distribution_des_vitesses_de_Maxwell.
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v =
√
4kT
pim′
=
√
4k (mSiH4 +mH2)
pimSiH4mH2
T 1/2 (4.11)
La vitesse moyenne des molécules v est donc proportionnelle à
√
T .
D’autre part, les réactions de dissociation du silane en phase gazeuse et sur des surfaces ont été
beaucoup étudiées surtout pour leur influence sur les procédés de dépôt CVD [115]. Le processus de
décomposition du silane en silicium, libérant deux molécules d’hydrogène est cependant un phénomène
complexe résultant de multiples équilibres ou réactions et impliquant d’autres espèces chimiques (entre
autres les silènes SiH3, SiH2, SiH ou le disilane Si2H6). Il est donc relativement difficile de déterminer
précisément ks. Cependant, en première approximation, ks peut être interprété comme la constante
d’un système du premier ordre, ayant donc la forme suivante :
ks = Ae
−Eeff
RT (4.12)
Avec A et Eeff les paramètres effectifs d’Arrhénius. Ce qui veut dire que ks est proportionnelle à
e
−Eeff
RT . Au total, DaII est donc proportionnel à T−1/2e
−Eeff
RT . Même s’il est difficile d’évaluer préci-
sément l’énergie d’activation effective Eeff , on peut raisonnablement penser que Eeff ≈ 100 KJ/mol
est un ordre de grandeur correct (par exemple dans [116] l’énergie d’activation de la décomposition
du silane en surface d’un cristal de silicium est de 71 kJ/mol environ). Dans ce cas, DaII est croissant
avec la température dans la gamme concernée (300 < T < 1000 K). Les courbes du profil de la concen-
tration en silane dans la profondeur du pore ont donc l’allure de celles présentées sur la figure 4.36
avec le gradient de concentration augmentant avec la température.
Lew et al. [38] ont évalué le coefficient DaII dans le cas du silane pour différentes températures
en utilisant pour ks la valeur pour la dissociation du silane sur silicium. Ils se sont placés dans le cas
de pores de 200 nm de diamètre et de 25 µm de profondeur (η = 125). Les profils calculés qui en
découlent sont présentés figure 4.37.
Fig. 4.37: Profils issus de [38] de la concentration en silane normalisée calculée en fonction de la
profondeur normalisée dans le pore pour différentes valeurs de T dans le cas du silane et dans des
pores de rapport de forme η = 125.
Les auteurs déterminent ainsi une température limite de 500 °C environ au-delà de laquelle le ratio
CA(L)/CA,s diminue progressivement. Ils observent aussi au-delà de 505 °C un dépôt de silicium sur
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les parois et une obstruction du pore.
Nos conditions sont presque les mêmes à priori, à l’exception du rapport de forme des pores. Il est
au moins deux fois plus petit dans notre cas : η ≤ 4000/80 = 50. En conséquence, on peut s’attendre à
trouver une "température critique" (au-delà de laquelle un dépôt latéral significatif a lieu et le pore se
bouche petit à petit) légèrement supérieure à 500 °C. En pratique, nous avons pu faire des croissances
jusqu’à 550 °C environ sans observer de dépôt significatif sur les parois des pores. Et au-delà, nous avons
bien observé une obstruction des pores relativement rapide par un dépôt de silicium sur les parois. La
figure 4.38 illustre très bien le phénomène. La croissance des nanofils a commencé de manière normale
dans les pores avant d’être interrompue par l’obstruction de ces derniers du fait du silicium déposé
sur les parois. Le dépôt latéral prend clairement tout le pore en haut alors qu’il est à peine visible
en bas, ce qui prouve l’existence d’un gradient de concentration en silane non négligeable. La vitesse
de croissance, qu’elle soit fixée par un équilibre thermodynamique ou cinétiquement limitée, risque
de dépendre linéairement de la concentration en silane disponible. Il faut donc se méfier des mesures
de vitesses effectuées dans les cas où les pores sont à la limite de l’obstruction, celles-ci pouvant être
faussées si le gradient de concentration en silane n’est pas négligeable dans la profondeur du pore.
Fig. 4.38: Images MEB d’un échantillon ayant subit une croissance à 600 °C. La croissance des
nanofils a démarré comme habituellement (les nanofils sont cerclés de trait continu rouge) mais
l’obstruction des pores y a mis fin prématurément (cercle pointillé jaune). Les zones agrandies en
inserts sont dans les rectangles blancs.
D’après les prévisions théoriques et en accord avec les constats expérimentaux, nous pouvons donc
dire que la température maximale de croissance dans les pores envisageable dans notre cas est de 550 °C
environ. Pour modifier cette limite, on peut changer le rapport de forme des pores ou éventuellement
changer le régime de diffusion du gaz (mais cela implique des modifications importantes sur la pression
ou le diamètre des pores).
Par ailleurs, notons que si l’on se place à des températures supérieures à cette limite, nous rem-
plissons progressivement les pores. Dans ce cas, et sous réserve que leur rapport de forme ne soit pas
trop élevé, il est possible de les remplir quasiment totalement. Cette approche originale sera illustrée
dans le paragraphe 4.5.
80
4.4.3 Le confinement et les propriétés structurales des nanofils
L’un des buts de l’utilisation de l’alumine était de guider la croissance des nanofils et ainsi d’en
maitriser la direction. Un intérêt serait alors de faire croitre des nanofils verticalement en épitaxie sur
un substrat de type 〈100〉 (malgré leur direction de croissance préférentielle 〈111〉). Dans ce paragraphe,
nous allons donc nous intéresser à la structure des nanofils crûs dans les pores.
Comme expliqué dans le paragraphe 4.3.2, les nanofils de diamètre supérieur à 20 nm environ
favorisent la croissance selon une direction 〈111〉.
Fig. 4.39: Image MEB d’un nanofil crû dans l’alumine. Le fil fait un coude au contact de la paroi.
Lorsque la croissance a lieu dans les pores de l’alumine cependant, les nanofils semblent parfois
être "forcés" par les parois à changer de direction en cours de croissance. La figure 4.39 montre une
image MEB d’un nanofil dans un pore faisant un coude au contact de la paroi. On peut penser que
la direction de croissance est modifiée par la présence de la paroi qui "gêne" le fil dans sa croissance.
Celui-ci pourrait donc croitre selon une direction 〈111〉, créer un défaut cristallin à l’emplacement du
coude contre la paroi du pore, puis repartir dans une direction 〈111〉 à nouveau.
Fig. 4.40: Image MET haute résolution d’un nanofil crû dans l’alumine. Les plans {111} sont
visibles. La direction de croissance (axe du fil) est différente de la direction 〈111〉 usuelle. En
revanche, le plan de croissance (interface catalyseur–nanofil) est bien un plan {111}. (Image réalisée
par Martien den Hertog (Lemma)).
En revanche, si le nanofil remplit tout le pore, il ne peut pas faire de coudes. La figure 4.40 montre (à
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droite) une image MET haute résolution d’un détail de la figure 4.28 présentée dans le paragraphe 4.4.1
(et rappelée en plus petit ici à gauche). Les plans {111} sont visibles et mis en évidence sur la figure de
droite. L’axe du nanofil est dans l’axe du pore, parallèle aux parois. Le plan d’interface entre le nanofil
et le catalyseur (appelé plan de croissance) est un plan de type {111}. La direction de croissance du
nanofil n’est pas normale au plan de croissance et n’est donc pas une direction 〈111〉 naturelle. Elle
est imposée par le pore qui guide la croissance, même si celle-ci se fait selon un plan incliné. Notons
que l’orientation du cristal de silicium n’est pas imposée par une épitaxie sur le substrat dans ce cas
à cause de la couche d’oxyde présente en fond de pore. Elle est déterminée dans les premiers stades
de la croissance.
Lorsque la direction 〈111〉 du cristal de silicium n’est pas dans l’axe du pore, les nanofils semblent
donc réagir au confinement imposé par les pores de deux manières principalement, schématisées sur
la figure 4.41.
Fig. 4.41: Schéma des deux possibilités de croissance avec un plan de croissance {111} n’étant pas
dans l’axe du pore. Les grosses flèches vertes indiquent la direction moyenne du nanofil.
Premièrement (a), lorsque le nanofil rempli le pore, la croissance se fait bien selon un plan {111}
mais l’axe du fil et donc la direction de croissance sont déterminés par la direction du pore. Dans ce cas,
la direction de croissance peut être non-normale au plan de croissance (c’est le cas sur la figure 4.40).
Deuxièmement (b), lorsque le nanofil est suffisamment petit par rapport au diamètre du pore, la
croissance se fait dans une direction 〈111〉 usuelle et le nanofil fait des coudes au contact des parois.
L’axe du nanofil est dans ce cas dans une direction classique 〈111〉 mais la direction moyenne du nanofil
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est celle de l’axe du pore. Le fil fait des zigzags dans le pore. Chaque coude donne probablement lieu
à des défauts du cristal et les directions intermédiaires peuvent alors toutes être des directions 〈111〉.
Un exemple d’image MEB d’un tel cas de nanofil est présenté figure 4.42.
Fig. 4.42: Image MEB d’un nanofil de petit diamètre (relativement à celui des pores) poussant en
zigzag dans le pore.
La direction de croissance réelle et locale peut donc varier mais dans les deux cas, le plan de
croissance est de type {111}, et la direction moyenne de croissance est celle du pore. La croissance est
donc bien guidée par le pore. Dans le cas où la direction 〈111〉 du cristal est dans l’axe du pore, il n’y
a évidemment aucun problème de guidage. Le nanofil suit sa direction de croissance naturelle 〈111〉 et
reste dans l’axe du pore.
Des études par rayons X seraient maintenant souhaitables pour une meilleure quantification, no-
tamment du nombre de nanofils dans chacun des différents cas. La quantité de défauts cristallins
présents dans les nanofils est aussi très importante et pourrait être étudiée. Enfin, des mesures de
contraintes pourraient être avantageusement comparées aux estimations effectuées sur les nanofils
crûs sur silicium massif et présentées dans le paragraphe 4.3.2
4.4.4 Comparaison de la croissance sur silicium massif et dans l’alumine
D’après ce qui précède, nous pouvons dire que la croissance des nanofils dans les pores de l’alumine
est relativement similaire à la croissance sur silicium massif, sous réserve de se placer dans un régime
où le confinement ne pose pas de problème d’apport gazeux évidemment. C’est-à-dire qu’il est possible
de faire croitre des nanofils dans les pores de l’alumine, et que ceux-ci ne présentent pas des propriétés
structurales notablement dégradées par rapport à ce que l’on aurait pu obtenir hors alumine.
Nous avons comparé les mesures de vitesse de croissance des nanofils dans l’alumine en fonction
de la température à des mesures similaires sur silicium massif. La figure 4.43 présente l’évolution
de la vitesse de croissance en fonction de l’inverse de la température pour des croissances sur les
deux types de substrat. Á basse température (autour de 450 °C), les vitesses de croissance dans et
hors de l’alumine sont très proches. En revanche, à plus haute température (entre 500 et 550 °C), les
nanofils poussent plus vite hors de l’alumine. Cette différence entraîne une différence sur les pentes des
droites en échelle logarithmique dont on peut déduire une énergie d’activation comme déjà expliqué au
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paragraphe 4.4.1. On obtiendrait donc ici une énergie d’activation plus importante pour la croissance
sur silicium massif.
Fig. 4.43: Évolution de la vitesse de croissance des nanofils en fonction de la température, sous
3.7 L/mn de dihydrogène et 25 mL/mn de silane dans l’alumine (ronds rouges) et sur silicium massif
(triangles bleus). Avec la pente de la droite, on peut déduire une énergie d’activation. (Les données
sur silicium massif viennent du travail de thèse de Florian Dallhuin, CNRS/LTM).
Cela est relativement étonnant pour plusieurs raisons. Premièrement, cette énergie d’activation
est le reflet du phénomène limitant la croissance. Or nous avons vu que cela pouvait être l’adsorption
réactive du silane sur la gouttelette d’or et/ou la précipitation sur le cristal de silicium solide des
atomes de silicium dissouts dans cette gouttelette. En admettant donc que le phénomène limitant
soit thermiquement activé, il est difficile d’imaginer pourquoi l’énergie d’activation serait différente
pour les gouttelettes dans les pores de l’alumine et celles sur le substrat massif. Un tel changement
se justifierait si le métal était différent par exemple, ce qui n’est pas le cas ici. Deuxièmement, en
admettant même que les énergies d’activations puissent être différentes respectivement dans et hors
de l’alumine, il semble plus probable, a priori, que l’énergie d’activation soit plus importante dans
l’alumine.
Les résultats de la figure 4.43 suggèrent qu’il faut, en réalité, prendre en compte un autre paramètre.
En effet, comme nous l’avons vu au paragraphe 4.4.1, la température de 550 °C est un maximum pour
la croissance dans les pores, ceux-ci se bouchant pour des températures plus élevées. De fait, on
observe un léger dépôt de silicium sur les parois des pores déjà à 550 °C, conduisant probablement à
une petite baisse de la concentration en silane au fond du pore. Cela explique la diminution, lorsque
la température augmente, des vitesses de croissance observées par rapport aux vitesses mesurées sur
silicium massif. En conséquence, les vitesses de croissance mesurées dans l’alumine pour 500 et 550 °C
sont plus faibles que celles correspondantes sur silicium massif à cause de l’effet de confinement dans les
pores. L’énergie d’activation qui en découle est donc biaisée et ne reflète pas uniquement la limite du
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phénomène d’adsorption réactive ou de cristallisation, mais aussi cette limitation dûe au confinement
imposé par les pores. Nous pouvons supposer qu’en l’absence de cette limitation, les vitesses seraient
comparables à celles mesurées sur silicium massif.
En ce qui concerne la structure des nanofils, d’après les observations en MET, les nanofils crûs dans
l’alumine ne semblent pas présenter significativement plus de défauts que ceux crûs sur silicium massif.
Il faudrait cependant une caractérisation plus systématique pour plus de précisions. La géométrie
confinée peut, a priori, induire facilement des contraintes différentes de celles observées sur silicium
massif et une étude adaptée serait notamment très intéressante.
4.4.5 Premières mesures des propriétés électriques
Beaucoup d’applications potentielles des nanofils de silicium utilisent leurs propriétés de transport.
De plus, la géométrie utilisée dans la croissance de nos échantillons est particulièrement adaptée à une
prise de contact directe et aisée en face avant. La figure 4.44 présente ainsi les deux types d’empilements
que nous avons réalisés sur nos échantillons. Tous les échantillons sur lesquels nous avons pris des
contacts en réalisant des empilements présentaient des nanofils qui dépassaient des pores, plus ou
moins selon les échantillons mais jamais de plus de quelques centaines de nanomètres. Les dépôts
métalliques ont été effectués par évaporation à travers un masque solide donnant des plots circulaires
allant de 2 à 6 mm de diamètre. Pour les mesures électriques DC, nous avons utilisé un équipement
qui fixe une tension et mesure le courant résultant. Cependant un courant maximal était fixé pour
éviter de "griller" les dispositifs.
Fig. 4.44: Schéma des deux types d’empilements réalisés pour contacter les nanofils. Dans les deux
cas, le second contact est pris face arrière du substrat fortement dopé.
A gauche, le substrat est fortement dopé p. Le dopage des nanofils n’est pas connu mais ils ne
sont pas intentionnellement dopés (comme ça pourrait être le cas si nous ajoutions un gaz dans ce but
pendant la croissance). Nous avons simplement déposé une fine couche d’accroche de chrome (environ
5 à 10 nm) puis quelques centaines de nanomètres d’or. Une micro-soudeuse nous a ensuite permis de
faire un contact entre la couche d’or en surface et une patte métallique permettant de brancher un fil
adapté. Le second contact est pris face arrière, sur le silicium fortement dopé du substrat.
A droite, le substrat est fortement dopé n. La croissance des nanofils a été faite en ajoutant un
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peu de TMA au mélange gazeux pour tenter de doper les nanofils avec de l’aluminium (Le dopage
serait alors de type p). Nous avons ensuite fait un dépôt de silicium polycristallin dopé p de quelques
centaines de nanomètres suivi d’un dépôt d’aluminium pour assurer un bon contact avant de micro-
souder. Le second contact est pris, là aussi, en face arrière.
La figure 4.45 montre des images MEB sur la tranche d’un échantillon dans le premier cas (cas
de gauche sur la figure 4.44). Des mesures électriques ont été effectuées avant de cliver l’échantillon
au milieu du plot pour pouvoir l’observer ainsi. Les nanofils dépassaient de plusieurs centaines de
nanomètres dans ce cas. Cela explique l’aspect très rugueux de la couche de chrome–or visible sur
l’image (c). Nous avons néanmoins effectué des mesures électriques sur ce type d’échantillons.
Fig. 4.45: Images MEB sur la tranche d’un échantillon sur lequel l’empilement avec le chrome et
l’or (figure 4.44 à gauche) a été réalisé pour faire le contact supérieur.
La figure 4.46 présente les diagrammes de bandes simplifiés d’une jonction Schottky entre un métal
et du silicium dopé p. A tension nulle (a), les bandes de valence et de conduction du silicium sont
courbées au voisinage de la jonction pour ajuster les niveaux de Fermi. Il y a respectivement un
réservoir d’électrons dans le métal et un réservoir de trous dans le silicium. Avec une tension négative
appliquée au métal (b), les trous passent mieux la barrière dans le sens contribuant au courant négatif
mais pas les électrons. Un courant négatif non négligeable apparait donc. Avec une tension positive
sur le métal (c), les trous ne peuvent pas passer facilement du silicium vers le métal puisque la barrière
qu’ils doivent traverser a augmenté et seuls quelques électrons minoritaires peuvent passer du silicium
vers le métal, créant un très faible courant positif.
Fig. 4.46: Diagrammes d’énergie d’une jonction Schottky entre un métal et du silicium dopé p. A
tension nulle (a) les bandes de valence et de conduction du silicium sont courbées au voisinage de la
jonction et on a un réservoir de trous dans le silicium et d’électrons dans le métal. Avec une tension
négative (b), les trous peuvent contribuer à faire apparaitre un courant négatif non négligeable.
Avec une tension positive (c), les trous ne passent plus du silicium vers le métal puisque la barrière
qu’ils doivent traverser a augmenté. Seuls quelques électrons minoritaires peuvent passer dans le
sens d’un courant positif très faible.
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Dans le cas des dispositifs réalisés selon le schéma de gauche de la figure 4.44, nous devrions
observer un comportement approchant celui d’une jonction Schottky entre le métal déposé pour faire
le contact en face avant et le silicium des nanofils. Nous devrions donc faire passer du courant plus
facilement dans un sens de polarisation (lorsque le métal est polarisé négativement par rapport au
silicium).
Fig. 4.47: Courbes du courant en fonction de la tension dans trois échantillons de type Schottky
(schéma de gauche sur la figure 4.44). Les pentes de l’évolution du courant en fonction de la tension
appliquée sont plus importantes dans le sens négatif, correspondant à ce qui est attendu d’après
la figure 4.46. La droite pointillée bleue marque la limite de courant imposée dans les nanofils. En
insert, une des courbes en échelle linéaire permet de mieux voir un sens passant et un sens bloquant.
La figure 4.47 montre des courbes du courant en fonction de la tension pour trois échantillons
présentant un empilement de ce type. Les pentes de l’évolution du courant en fonction de la tension
appliquée sont plus grandes dans le sens passant (tension négative appliquée au métal par rapport au
silicium). Le courant dans le sens bloquant est non négligeable et le comportement est donc loin d’être
parfait. Néanmoins, du courant passe à travers les nanofils et suit une tendance conforme à ce que
l’on pouvait attendre.
Après des mesures avec des courants injectés plus importants que sur la figure 4.47, nous avons
observé des courts-circuits. Or sur l’image MEB (d) de la figure 4.45, des petites gouttelettes d’or
sont bien visibles tout le long des parois et des nanofils. Nous pensons donc que le courant trop élevé
dans les nanofils a suffisamment chauffé le matériau pour faire migrer dans les pores l’or déposé en
surface. La conduction pouvait alors se faire entre l’or et le silicium fortement dopé directement,
donnant un contact ohmique. Ces considérations semblent indiquer que le nombre de nanofils assurant
la conduction était relativement faible. Il faut donc traiter les résultats obtenus avec prudence.
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Le deuxième type d’empilement réalisé (schéma de droite sur la figure 4.44) a l’avantage de com-
porter une couche épaisse de silicium entre le métal du contact face avant et les nanofils. Cela devrait
permettre de limiter cet effet de migration de l’or. Dans ce type d’échantillons, le contact face arrière
étant ohmique, nous avons plutôt une jonction de type p–n entre les nanofils a priori dopés p et le
substrat fortement dopé n.
Fig. 4.48: Diagrammes d’énergie d’une jonction p–n. A tension nulle (a) les bandes de valence et de
conduction du silicium sont courbées au voisinage de la jonction. On a un réservoir respectivement
d’électrons dans la partie n et de trous dans la partie p. Avec une tension négative (b), les électrons et
les trous passent mieux la jonction, les barrières étant abaissées. Ils peuvent alors se recombiner avec
les porteurs opposés présents dans les réservoirs et ainsi au courant négatif. Avec une tension positive
(c), ni les électrons ni les trous ne peuvent passer facilement dans le sens contribuant au courant
négatif puisque les barrières sont augmentées. Seuls quelques porteurs minoritaires contribuent à
un courant positif très faible.
La figure 4.48 présente les diagrammes de bandes simplifiés d’une jonction p–n. A tension nulle
(a) les bandes de valence et de conduction du silicium sont courbées au voisinage de la jonction pour
ajuster les niveaux de Fermi. On a respectivement un réservoir de trous dans la partie p et un réservoir
d’électrons dans la partie n. Avec une tension négative appliquée au côté n (b), les trous du côté p et
les électrons du côté n sont attirés vers l’autre côté de la jonction. Ils s’y recombinent avec les porteurs
opposés des réservoirs et un courant négatif non négligeable apparait. Avec une tension positive sur
le côté n (c), les trous du côté p et les électrons du côté n sont repoussés loin de la jonction et ils
ne peuvent passer facilement dans le sens contribuant au courant négatif. Seuls quelques porteurs
minoritaires peuvent passer dans le sens d’un courant positif très faible. La jonction est sensée être
passante dans un sens (si le côté n est polarisé négativement par rapport au côté p) et bloquante
dans l’autre. Dans notre cas, la tension est mesurée par rapport au substrat (n) donc la jonction est
passante quand la tension est positive.
La figure 4.49 montre la courbe du courant en fonction de la tension pour un échantillon de type
jonction p–n. Dans le sens bloquant, le courant est important et il évolue de manière linéaire au-delà
d’un certain seuil (environ 3 V). Dans le sens passant, le courant est beaucoup plus faible en valeur
absolue mais évolue de manière exponentielle. La relative facilité du courant à passer dans le sens
bloquant (environ dix fois plus de courant à -5 V qu’à +5 V) est inverse au comportement attendu
d’une jonction p–n. Néanmoins, le comportement électrique des nanofils est peut-être assez différent
de ce qui peut être anticipé d’après la figure 4.48 et il sera donc nécessaire de chercher une autre
explication si ce comportement est confirmé par des mesures futures.
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Fig. 4.49: Courbes du courant en fonction de la tension pour un échantillon de type jonction
p–n (schéma de droite sur la figure 4.44). Les cercles sont en échelle logarithmique alors que les
carrés sont en échelle linéaire mais les données sont les mêmes. La tension est dans le sens passant
lorsqu’elle est positive. Le courant est dans un régime linéaire dans le sens bloquant (droite bleue)
et exponentiel dans le sens passant (droite rouge).
Pour les deux types d’empilements différents, nous avons fait des mesures sur d’autres échantillons
en obtenant des résultats relativement variables. Le courant pouvait parfois être presque symétrique
voire passer plus facilement dans le sens bloquant. Ces mesures sont donc à interpréter avec prudence
tant qu’une meilleure reproductibilité ne sera pas atteinte. Retenons néanmoins que du courant passe
dans les nanofils et qu’on a obtenu des premières tendances sur leur comportement électrique, même
si ces résultats ne sont pas forcément ce que l’on pouvait prévoir de manière simple à partir de
la théorie. D’autre part, les résistances mesurées sont très importantes par rapport à ce que l’on
aurait pu attendre en considérant que tous les nanofils présents sous la surface des plots participent
à la conduction. Cependant, ce n’est probablement pas le cas, un grand nombre de nanofils étant
probablement brisés sur les échantillons utilisés dans ces mesures. Cependant, n’avoir que quelques
nanofils contactés pourrait, dans certains cas, s’avérer très intéressant pour en étudier les propriétés
électriques.
89
4.5 Une alternative originale : le dépôt CVD non catalysé dans les pores
C omme nous l’avons montré au paragraphe 4.4.2, si la croissance a lieu à une température supé-rieure à 550 °C, un dépôt de silicium a lieu sur les parois des pores et conduit à une obstruction.
On évite ce phénomène lorsque l’on désire faire croitre des nanofils "ordinaires" dans les pores. Cepen-
dant, remplir totalement les pores avec du silicium de cette manière peut s’avérer intéressant puisque
l’on obtient à priori des nanofils moulés dans les pores.
Fig. 4.50: Schéma de principe de l’évolution au cours du temps du dépôt CVD non-catalysé dans
les pores de l’alumine.
La figure 4.50 illustre le principe de la méthode. On utilise donc un dépôt CVD non-catalysé. Le
silicium se dépose un peu partout sur la surface des parois et forme ainsi des petites "gouttes" (1). La
figure 4.51 montre une image MEB d’un échantillon sur lequel ces "gouttes" sont bien visibles. Celles-ci
grossissent ensuite et se rejoignent en une couche continue (2). Lorsque les pores ont un rapport de
forme relativement grand, la concentration en silane en fond de pore est plus faible qu’en surface, ce
qui entraîne une épaisseur de silicium déposée légèrement différente (3). Enfin, les pores finissent par
se boucher quand le dépôt est suffisamment épais au sommet, laissant généralement quelques petits
vides plus bas (4).
Fig. 4.51: Image MEB d’un échantillon après un dépôt CVD non-catalysé de silicium dans les
pores de l’alumine. Les petites "gouttes" de silicium sont encore visibles même si certaines ont déjà
coalescé pour commencer à former une couche continue.
La figure 4.52 montre des images MEB d’un échantillon dont les pores ont été remplis de silicium
par cette méthode. Les vides sont bien visibles sur les images de détail.
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Fig. 4.52: Images MEB de détails d’un échantillon ayant subit un dépôt CVD non-catalysé de
silicium. Les pores sont complètement obstrués en surface mais il reste des petits vides un peu plus
bas. Les zones dans les rectangles rouges sont agrandies en inserts.
Etant donné l’aspect initial du dépôt, on peut raisonnablement supposer que le silicium remplissant
les pores est sous forme polycristalline. La figure 4.53 présente des diagrammes de poudre obtenus
à l’ESRF en incidence rasante dans les mêmes conditions que celles du paragraphe 4.3.2. Les trois
courbes correspondent à trois températures de recuit effectués in situ et pendant 30 minutes. La
plupart des pics les plus intenses visibles correspondent au silicium (repérés sur le graphe). Les autres
pics sont attribuables à l’alumine.
Fig. 4.53: Diagrammes de poudre d’un échantillon d’alumine remplie de silicium par CVD non-
catalysée. Les trois courbes correspondent à trois températures de recuit in situ différentes. Les
intensités ont été légèrement modifiées les unes par rapport aux autres pour permettre de distinguer
les trois courbes.
La largeur relativement importante des pics est caractéristique d’un polycristal. De plus, nous
avons vérifié que l’intensité sur un pic restait presque constante lorsqu’on se déplaçait le long d’un
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anneau dans l’espace réciproque. La faible évolution en température montre la nécessité de recuire à
des températures plus élevées pour permettre de cristalliser le silicium. A titre de comparaison, les
températures des recuits de guérison permettant de recristalliser le silicium après une implantation
ionique, même si elles sont relativement diverses et dépendent beaucoup de la durée du recuit, sont
généralement supérieures à 900 °C (et peuvent même atteindre 1687 K, température de fusion du
silicium).
Cette alternative originale au dépôt catalysé permet donc de remplir presque totalement les pores,
créant ainsi des nanofils de silicium par moulage dans les pores. Pour certaines applications, cet aspect
est très intéressant. En revanche, le silicium est sous forme polycristalline et les recuits jusqu’à 975 °C
n’ont pas permis de le cristalliser. Dans de nombreuses utilisations, du silicium cristallin de grande
qualité sera nécessaire et il conviendra donc de trouver un moyen de cristalliser le silicium ainsi déposé
si l’on désire utiliser cette méthode.
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4.6 Conclusion sur les nanofils réalisés par croissance VLS
E n conclusion, nous avons réalisé des nanofils par croissance suivant la méthode VLS, sur siliciummassif et dans les pores de l’alumine.
Les croissances sur silicium massif nous ont permis d’étudier certains aspects de la croissance
(influence de la température, cinétique de croissance, étape(s) limitante(s)) et certaines propriétés
(notamment les propriétés structurales) des nanofils obtenus par cette voie. Nous avons ainsi déterminé
l’influence des différents paramètres sur la croissance et acquis une certaine maitrise du procédé.
Les croissances dans l’alumine constituent la dernière étape des objectifs de cette thèse et ont été
menées avec succès. Nous avons optimisé la préparation des échantillons (notamment le dépôt d’or pour
la catalyse) et déterminé les limitations induites par la géométrie confinée sur les plages de paramètres
utilisables. Nous avons alors pu faire croitre des nanofils dans les pores de l’alumine, et ceux-ci ont bien
guidé la croissance. La position des nanofils était alors déterminée par les emplacements des pores et la
croissance se faisait dans la direction de l’axe de ces pores. En particulier, sur des substrats de silicium
orientés dans une direction 〈111〉, les nanofils étaient contraints de croitre perpendiculairement à la
surface pour suivre l’axe des pores.
Nous avons utilisé certains échantillons avec des nanofils dans l’alumine pour contacter facilement
ces nanofils et avoir un premier aperçu de leurs propriétés électriques. Les résultats dans ce domaine
sont très prometteurs, notamment grâce à la configuration dans laquelle poussent les nanofils, qui
facilite particulièrement la prise de contacts.
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Chapitre5
Conclusion et perspectives
E n conclusion, et en ce qui concerne le contenu de cette thèse, les objectifs de départ peuvent êtreconsidérés comme ayant été atteints.
En effet, nous avons développé un procédé de réalisation d’alumine nanoporeuse sur silicium dans le
laboratoire. Celui-ci permet maintenant de contrôler les propriétés géométriques de l’alumine fabriquée
(diamètre des pores, période, épaisseur de la couche d’alumine nanoporeuse). L’organisation latérale
est très bonne même s’il est envisageable de l’améliorer encore.
Nous avons aussi étudié différentes méthodes pour déposer de l’or au fond des pores ainsi obtenus.
Les avantages et les inconvénients de chacune des méthodes ont été détaillés et nous avons pu ainsi
répondre aux besoins de départ pour l’obtention de catalyseurs d’or. Ces méthodes de dépôt sont
utilisables sur substrat massif et présentent des avantages intéressants en terme de souplesse et de
simplicité d’utilisation notamment (par exemple le dépôt de colloïdes permet un contrôle aisé du
diamètre des nanofils en résultant).
Enfin, nous avons fait croitre avec succès des nanofils sur substrat massif et dans les pores de
l’alumine. Nous avons pu en étudier quelques caractéristiques, notamment structurales. L’utilisation
de l’alumine comme "masque" pour positionner les nanofils est donc envisageable et l’effet de guidage
des nanofils pendant la croissance par les pore a été démontré. De plus, il semble que cet environne-
ment confiné ne fait pas augmenter significativement le nombre de défauts structuraux observés dans
les nanofils comparés à des nanofils crûs sur substrat massif. Nous avons réalisés quelques mesures
préliminaires des tendances que suit la conduction électrique dans les nanofils. La prise de contacts
s’est révélée très facile grâce à la géométrie d’encapsulation des nanofils dans les pores.
P our ce qui est des perspectives, l’amélioration de l’organisation latérale des pores de l’alumine enpoursuivant les essais dans l’utilisation d’un procédé de "nanoimprint" est très prometteuse et
les résultats obtenus sont encourageants.
Il serait très intéressant de comparer avec l’or des dépôts d’autres métaux au fond des pores (et
sur des substrats massifs) pour servir de catalyseurs à la croissance.
Les caractérisations commencées sur les nanofils méritent d’être poursuivies aussi. Des études par
rayonnement X sur les nanofils ayant crû dans l’alumine permettraient par exemple de comparer plus
systématiquement les contraintes et les taux de défauts dans les nanofils à ceux observés sur les mêmes
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fils ayant crû sur un substrat massif. Enfin, des mesures plus précises de conduction électrique sur
les nanofils dans l’alumine seraient très facilement réalisables et permettraient certainement de mieux
comprendre les premières tendances observées. Dans la continuité de cette étude, des expériences
d’électroluminescence seraient envisageables.
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